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Kapitel 1
Einleitung
Hochgradige plastische Umformung, in der englischsprachigen Fachliteratur als severe plastic
deformation bezeichnet, hat sich in den letzten Jahren als ein bedeutsames Verfahren zur Her-
stellung ultrafeinko¨rniger Werkstoffe etabliert. Diese verfu¨gen u¨ber eine mittlere Korngro¨ße von
weniger als 1 µm. Damit unterscheiden sie sich deutlich in ihren Eigenschaften von den kon-
ventionellen Werkstoffen, da die extreme Feinko¨rnigkeit — ha¨ufig liegt eine mittlere Korngro¨ße
von etwa 200 nm vor — zu deutlichen ¨Anderungen sowohl der mechanischen als auch der physi-
kalischen Eigenschaften dieser Werkstoffe fu¨hrt. In einem großen ¨Ubersichtsartikel [1] aus dem
Jahre 2000 beschreiben R.Z. Valiev und Koautoren die Auswirkungen hochgradiger plastischer
Umformung auf metallische Werkstoffe. Kurz zusammengefaßt ergeben sich unter anderem fol-
gende Eigenschaften ultrafeinko¨rniger metallischer Werkstoffe:
• deutliche Steigerung der Festigkeit gegenu¨ber konventionellen Werkstoffen
• durch geeignete Kombination mit Wa¨rmebehandlungen Zusta¨nde hoher Festigkeit und
Duktilita¨t einstellbar
• extreme Superplastizita¨t mo¨glich
• verbessertes Ermu¨dungsverhalten mo¨glich
• deutliche Erho¨hung der Diffusionsgeschwindigkeit, was fu¨r zahlreiche im Polykristall
stattfindende Prozesse relevant ist.
Es wird daraus deutlich, warum diese neuen Werkstoffe in den vergangenen Jahren das Interesse
der Wissenschaftler mehr und mehr auf sich gezogen haben.
Ein wesentlicher Vorteil der Verwendung hochgradiger plastischer Umformung bei der Her-
stellung von Werkstoffen mit Korngro¨ßen im Submikrometerbereich ist, daß es sich um eine so-
genannte top–down–Methode handelt [2, 3]. Das bedeutet, daß die ultrafeinko¨rnigen Werkstoffe
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aus massiven Ausgangsproben hergestellt werden. Die bei dem hochgradig plastischen Um-
formprozeß auftretende Kornfeinung fu¨hrt zu der bereits erwa¨hnten vorteilhaften Mikrostruktur
dieser Werkstoffe. Daraus ergeben sich deutliche Vorteile gegenu¨ber den u¨blichen bottom–up–
Prozessen, bei denen ein zumeist in Pulverform vorliegender ultrafeinko¨rniger oder nanokristal-
liner Ausgangswerkstoff konsolidiert wird. Problematisch ist dabei vor allem die verbleibende
Restporosita¨t. Auf diese Weise kommt das Eigenschaftspotential eines solchen feinstrukturierten
Materials unter Umsta¨nden gar nicht voll zum Tragen.
Es wurden in den letzten Jahren zahlreiche Methoden zur hochgradigen plastischen Umfor-
mung entwickelt. Die bekannteste und aufgrund ihres Potentials, sie auch fu¨r Probenmengen
im industriellen Maßstab verwenden zu ko¨nnen, wichtigste ist das sogenannte equal channel
angular pressing (ECAP), welches man wohl als Gleichkanalwinkelpressen bezeichnen ko¨nnte.
Dieses Verfahren wurde in seiner ersten Version von V.M. Segal bereits im Jahre 1981 vero¨ffent-
licht [4]. Die wesentliche Idee der Methode besteht darin, eine Probe durch eine einen winkligen
Kanal enthaltende Matrize zu pressen. Dabei erfa¨hrt die Probe eine Scherdehnung, welche zu
einer Kornfeinung des gepreßten Werkstoffs fu¨hrt. Ein wichtiger Vorteil dieses Prozesses ist,
daß er wiederholt werden kann und es damit zu einer Akkumulation der Dehnung im Werkstu¨ck
und somit zu einer weiteren Evolution der Mikrostruktur kommen kann. Obwohl das Verfah-
ren seit u¨ber 20 Jahren in der Literatur bekannt ist, entwickelte sich erst in den letzten Jahren
das Interesse an der Methode und ihrer Anwendbarkeit, so daß die Zahl der Vero¨ffentlichungen
zum Thema
”
hochgradige plastische Umformung“ bis 1999 lediglich 197 betrug [5]. Danach
kam es zu einem sprunghaften Anstieg, bereits im Jahre 2001 wurden mit 205 neuen Vero¨ffent-
lichungen in namhaften Zeitschriften die Zahlen der Vorjahre deutlich u¨bertroffen. Seitdem ist
die hochgradige plastische Umformung ein rasant wachsendes Forschungsgebiet.
Weitere Prozesse zur hochgradigen plastischen Umformung wurden im Laufe der Jahre ent-
wickelt. Dazu geho¨rt unter anderem das high pressure torsion straining (HPTS), bei dem eine
flache zylindrische Probe unter einer hohen axialen Last und somit unter hohem hydrostatischen
Druck tordiert wird [6]. Ein großer Vorteil dieses Verfahrens ist es, daß sogar massive nano-
skalige Werkstoffe — also mit einer Korngro¨ße von unter 100 nm — erzeugt werden ko¨nnen,
welche interessante mechanische und physikalische Eigenschaften aufweisen [7]. Allerdings er-
laubt diese Methode aufgrund ihrer Geometrie lediglich die Herstellung relativ kleiner Proben.
Ein anderes wichtiges Verfahren zur hochgradigen plastischen Umformung ist das soge-
nannte accumulated roll bonding (ARB), bei dem ein Blech zuna¨chst gewalzt, danach geteilt,
entfettet und aufgerauht wird, worauf es dann als zweilagige Schicht erneut dem Walzprozeß
zugefu¨hrt wird [8]. Dieser Prozeß des Teilens und Walzens kann solange wiederholt werden, bis
eine ultrafeinko¨rnige Struktur des Werkstoffs erreicht wird.
3Des weiteren wurden in den letzten Jahren mehrere ECAP–a¨hnliche Methoden entwickelt,
die das Ziel haben, den eigentlich diskontinuierlichen ECAP–Prozeß in ein kontinuierliches
Verfahren umzuwandeln. Dazu geho¨ren
• der sogenannte conshearing process aus dem Jahre 2000, bei dem ein Streifen u¨ber eine
Haupt- und mehrere Satellitenrollen einer Art ECAP–Matrize zugefu¨hrt wird [9],
• der continuous confined strip shearing process (C2S2–Prozeß, 2002), bei dem das Blech
u¨ber zwei Walzrollen ebenfalls zu einer Art ECAP–Matrize geleitet wird [10],
• der ECAP–Conform (2004), bei dem das Werkstu¨ck mit Hilfe von Reibungskra¨ften u¨ber
eine rotierenden Achse durch eine Matrize gefu¨hrt wird, welche u¨ber einen 90◦–Aus-
gangswinkel verfu¨gt, der zu der Scherverformung und entsprechender Kornfeinung fu¨hrt
[11].
Es existieren noch weitere, zum Teil exotische Prozesse wie zum Beispiel twist extrusion,
bei dem ein spiralfo¨rmiger Kanal zur Anwendung kommt [12], sowie mehrere dem Schmieden
verwandte Verfahren wie multipass coin–forging [13] oder repetitive corrugation and straithen-
ing (RCS) [14].
Ein Vergleich der verschiedenen Techniken zur hochgradigen plastischen Umformung, durch-
gefu¨hrt von T.C. Lowe und R.Z. Valiev [15], kommt zu dem Schluß, daß nach dem aktuellen
Stand der Technik vor allem das ECAP–Verfahren sowie die bereits unternommenen Versuche,
dieses in einem kontinuierlichen Prozeß zu realisieren, erfolgversprechend sind, im industriellen
Maßstab umgesetzt werden zu ko¨nnen.
Ma¨rkte fu¨r hochgradig plastisch umgeformte Werkstoffe existieren in jedem Bereich, in dem
u¨berlegene mechanische Eigenschaften, insbesondere eine extrem hohe Festigkeit beziehungs-
weise ein gu¨nstiges Verha¨ltnis von Festigkeit zu Masse, gefordert sind. Fu¨r die Industrie in-
teressant sind ebenfalls Produkte, bei denen es auf eine mo¨glichst homogene ultrafeinko¨rnige
Mikrostruktur — auch unabha¨ngig von den mechanischen Eigenschaften — ankommt. Beispiel
dafu¨r sind Anwendungen als Vorformen fu¨r das Schmieden, Sputtertargets, bei denen es zu kei-
nen Abschattungseffekten und somit zu einem homogenen Materialabtrag kommt, sowie Bleche
fu¨r superplastische Umformung [5].
Da die Massenfertigung mittels hochgradiger plastischer Umformung noch nicht mo¨glich
ist, sind derartige Werkstoffe im Vergleich zu den konventionellen Materialien relativ teuer, so
daß vor allem Interesse bei denjenigen Industriezweigen besteht, bei denen die Werkstoffko-
sten lediglich einen geringen Anteil der Gesamtkosten fu¨r das fertige Produkt darstellen. Eine
derartige Situation liegt zum Beispiel im Bereich medizinischer Produkte vor, wo insbesondere
Implantate aus hochgradig plastisch verformten Titanwerkstoffen sowie Stents (endoluminale
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Gefa¨ßprothesen) aus vom Ko¨rper zu resorbierenden Magnesiumlegierungen von großem Inter-
esse sind.
In anderen Industriebereichen wie zum Beispiel der Automobilindustrie sind vielfa¨ltige An-
wendungen fu¨r Werkstoffe mit verbesserten mechanischen Eigenschaften gegeben. Allerdings
ist in diesen Industriezweigen der Preisdruck enorm hoch, so daß trotz der vielfa¨ltigen positiven
Eigenschaften ultrafeinko¨rniger Werkstoffe nur ein ausgereifter und kosteneffizienter Prozeß zur
Herstellung dieser innovativen Materialien eine serienma¨ßige Anwendung zula¨ßt.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde am Institut fu¨r Werkstoffkunde und Werkstofftechnik (IWW)
seit Dezember 2000 die Forschung im Bereich hochgradiger plastischer Umformung, insbeson-
dere mit dem ECAP–Verfahren, in einer der ersten Arbeitsgruppen in Deutschland etabliert. So-
mit war das erste Ziel die Entwicklung und Optimierung geeigneter ECAP–Versuchsapparaturen
und die Anwendung auf verschiedene Werkstoffe. Hierzu wurden Untersuchungen an Kupfer,
Aluminium sowie Magnesiumlegierungen durchgefu¨hrt. Des weiteren bildet die Simulation des
ECAP–Prozesses verbunden mit fortgeschrittenen Werkstoffmodellen einen weiteren Schwer-
punkt dieser Arbeit. Mit Hilfe der verwendeten Materialmodelle ist es mo¨glich, sowohl die Ent-
wicklung der Mikrostruktur also auch die Evolution der mechanischen Eigenschaften bis hin
zur Textur zu verfolgen und vorherzusagen. In diesem Zusammenhang wurden auch Rechnun-
gen mit dem Ziel durchgefu¨hrt, den Einfluß der ECAP–Kanalgeometrie auf den Prozeß und die
Homogenita¨t der Werkstu¨cke zu untersuchen.
Kapitel 2
Der ECAP–Prozeß
Dieses Kapitel befaßt sich mit den Grundlagen des ECAP–Prozesses sowie dessen Umsetzung
am Institut fu¨r Werkstoffkunde und Werkstofftechnik. Zuna¨chst werden die allgemeinen Grund-
lagen dieses Prozesses vorgestellt. Danach wird die Implementation des ECAP–Prozesses am
IWW beschrieben.
2.1 Grundlagen
Eine der ersten Vero¨ffentlichungen zum ECAP–Prozeß stammt von V.M. Segal und Koautoren
aus dem Jahre 1981 [4]. Zuna¨chst wenig beachtet, wird dieser Prozeß in den letzten Jahren in im-
mer mehr Instituten, die sich mit hochgradiger plastischer Umformung bescha¨ftigen, eingefu¨hrt



































Abbildung 2.1: Prinzip des ECAP–Prozesses.
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Das Prinzip des ECAP–Prozesses zeigt Abbildung 2.1. Der Versuchsaufbau besteht aus ei-
ner Preßmatrize mit einem gewinkelten Kanal, durch den die Probe mittels eines Preßstempels
gedru¨ckt wird. Normalerweise haben Eingangs- und Ausgangskanal die gleichen geometrischen
Abmessungen. Allerdings hat es sich gezeigt, daß ein wiederholtes Pressen der Probe einfacher
ist, wenn der Ausgangskanal u¨ber eine minimale Querschnittsreduzierung verfu¨gt [16]. Auf die-
se Weise kann die auftretende elastische Ru¨ckfederung der Probe bei der Entnahme aus dem
Ausgangskanal ausgeglichen werden, welche sonst zu einem leichten Anwachsen des Proben-
querschnitts fu¨hrt und somit die Probe vor einem erneuten ECAP–Durchgang erst wieder auf
die passenden Dimensionen gebracht werden muß.
Die Sta¨rke des ECAP–Prozesses ist es, daß er wiederholt werden kann, um die Dehnung im
Werkstu¨ck zu akkumulieren und somit eine weitere Evolution der resultierenden Mikrostruktur
zuzulassen. Es ist nun mo¨glich, dabei verschiedene Prozeßrouten fu¨r wiederholtes Pressen zu
verwenden, da durch geeignete Probenrotationen nach jedem ECAP–Durchgang ein bestimmter
Dehnungspfad verfolgt werden kann [17, 18].
Die vier u¨blichen ECAP–Prozeßrouten sind die Routen A, BA, BC und C [19], wie sie in
Abbildung 2.2 dargestellt sind.
CRoute B  , +90°
Route A, 0°
Route C, +180°
Route B  , +90°, −90°A
Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der vier u¨blichen ECAP–Prozeßrouten A, BA, BC
und C.
Die Prozeßroute A beinhaltet keine Drehung zwischen zwei aufeinanderfolgenden ECAP–
Durchga¨ngen. Bei den Routen BA und BC handelt es sich um Drehungen der Probe um jeweils
90◦ nach jedem Durchgang, wobei bei der Route BC die Probe jeweils um 90◦ in derselben
Richtung weitergedreht wird, wa¨hrend die Rotation im Falle der Route BA alternierend durch-
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gefu¨hrt wird. Bei der Route C wird die Probe nach jedem Durchgang durch die Preßmatrize um
180◦ gedreht.
Um den Einfluß der Probenrotation bei nachfolgenden ECAP–Durchga¨ngen beschreiben zu
ko¨nnen, kann man eine anschauliche Darstellung mit Hilfe eines zu pressenden Wu¨rfelelements
verwenden [18]. Betrachtet man eine ECAP–Matrize, wie sie in Abbildung 2.1 gezeigt wird, bei
der also der Winkel zwischen den beiden Kana¨len 90◦ betra¨gt und es keinerlei Abrundungen in




Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Scherverformung eines Wu¨rfelelements bei einem
ECAP–Durchgang nach [19]. X, Y und Z stellen die Bezugsebenen, die hellgraue Fla¨che die
Scherebene dar.
Deutlich ist die Scherung des Wu¨rfelelements nach einem ECAP–Durchgang zu erkennen.
Eine weitere Wiederholung des Pressens fu¨hrt dann, je nach verwendeter Route, zu einer un-
terschiedlichen weiteren Deformation dieses Elements. Dieses wird in Abbildung 2.4 gezeigt.
Bei den Routen A und BA fu¨hrt mehrfaches Wiederholen des ECAP–Prozesses zu einer zuneh-
menden Deformation des Wu¨rfelelements. Dieses gilt nicht fu¨r die Routen BC und C, bei denen
das Wu¨rfelelement nach 4N beziehungsweise 2N (mit N ∈ N) Durchga¨ngen reproduziert wird.
Es zeigte sich auch experimentell an Aluminium [20], daß die Verformung eines derartigen
Wu¨rfelelements eine entsprechende Verla¨ngerung der Ko¨rner in der Mikrostruktur in bestimmte
Richtungen treffend wiedergibt.
Aufbauend darauf wurde ein einfaches Modell entwickelt, welches die bei ECAP auftretende
Kornfeinung beschreibt [21, 22]. Dazu wurde die aus ECAP–Versuchen an Aluminiumeinkri-
stallen resultierende Mikrostruktur [23] mit Ergebnissen aus Experimenten mit polykristallinem
Aluminium verglichen. Es zeigte sich bei Einkristallen nach einem ECAP–Durchgang eine Mi-
krostruktur, welche aus langgezogenen Zellen, die zumeist durch Kleinwinkelkorngrenzen ge-
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Abbildung 2.4: Einfluß der verschiedenen Prozeßrouten auf die Verformung eines Wu¨rfelele-
ments nach [18].
trennt sind, besteht. Diese sind in Form paralleler Ba¨nder angeordnet, die La¨ngsachse der Zellen
liegt in der durch den ECAP–Prozeß vorgegebenen Gleitebene. Ein a¨hnliches Bild ergab sich
nach einem ECAP–Durchgang des polykristallinen Materials. Auch dort konnte im Falle von
reinem Aluminium erwiesen werden, daß die Orientierungen der Subba¨nder konsistent zu den
vorhergesagten Scherrichtungen fu¨r die verschiedenen ECAP–Routen sind [24]. Demzufolge
sind die Mikrostrukturen, die man in Polykristallen nach ECAP beobachten kann, denjenigen
a¨hnlich, welche man nach der hochgradigen plastischen Umformung von Einkristallen findet.
¨Ubereinstimmend wurde sowohl fu¨r Aluminiumeinkristalle als auch fu¨r polykristallines Alumi-
nium eine typische Breite dieser Subba¨nder von 1,3 µm gefunden [22].
Abbildung 2.5 stellt die Vorhersage des soeben beschriebenen Modells dar. Bei der Route
BC (oben) ergibt sich in der X–Ebene nach der Bildung der Zellstruktur (links), welche u¨berwie-
gend u¨ber Kleinwinkelkorngrenzen verfu¨gt, eine Rotation von etwa 27◦ im zweiten Durchgang
(rechts), was zu einer beschleunigten Evolution der Misorientierung benachbarter Zellen und
somit zur Bildung einer ausgepra¨gten Kornstruktur fu¨hrt. Bei der Route C (unten) ist die Evolu-
tion fu¨r den ersten Durchgang (links) selbstversta¨ndlich identisch; allerdings findet beim zweiten
Durchgang keine weitere Rotation statt. Wird eine derartige Entwicklung der Mikrostruktur fu¨r
die verschiedenen Prozeßrouten im Modell weiterverfolgt, ergibt sich in ¨Ubereinstimmung mit
den experimentellen Beobachtungen eine effizientere Kornfeinung beziehungsweise ein schnel-
leres Anwachsen der mittleren Misorientierung benachbarter Zellen bei der Route BC .
Die sich bereits nach dem ersten ECAP–Durchgang einstellende Zellgro¨ße ist nach einer
weiteren Evolution der Mikrostruktur im wesentlichen auch die Korngro¨ße des durch ECAP
hergestellten ultrafeinko¨rnigen Werkstoffs. Das bedeutet, daß sich bereits nach einem Preß-




Abbildung 2.5: Simplifizierte Darstellung der Mikrostrukturevolution nach [21]. Oben: Route
BC , ein ECAP–Durchgang (links), zwei ECAP–Durchga¨nge (rechts); unten: Route C, ebenfalls
ein beziehungsweise zwei ECAP–Durchga¨nge.
durchgang vorhersagen la¨ßt, welche ungefa¨hre finale Korngro¨ße das Material aufweisen wird,
vorausgesetzt, daß es beim ECAP–Versuch bedingt durch erho¨hte Temperaturen zu keiner dy-
namischen Rekristallisation kommt.
2.2 Ursache der Kornfeinung
Die Kornfeinung durch ECAP und andere hochgradige plastische Umformverfahren la¨ßt sich
u¨ber die Evolution der Versetzungsdichte und die damit verbundenen Umorientierungen der ein-
zelnen Versetzungen erkla¨ren. Es gibt allerdings bis heute noch kein umfassendes Bild, welche
Mechanismen genau zu den experimentell beobachteten Mikrostrukturen fu¨hren.
Eine mo¨gliche modellma¨ßige Beschreibung dieses Vorgangs wurde von Meyers und Ko-
autoren vero¨ffentlicht [25, 26] und die Gu¨ltigkeit dieser Vorstellungen fu¨r ECAP–umgeformte
Proben untersucht [27]. Es wird dabei davon ausgegangen, daß es bei der plastischen Umfor-
mung zu einem Anstieg der Versetzungsdichte durch die in den Werkstoff eingebrachte Deh-
nung kommt. Abbildung 2.6 zeigt links eine regellose Anordnung von Versetzungen und rechts
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eine Anordnung langgestreckter Versetzungszellen.
Abbildung 2.6: Links: Regellose Versetzungsanordnung, rechts: Formation von Versetzungszel-
len (nach [26]).
Fu¨hrt man eine energetische Betrachtung der beiden in Abbildung 2.6 dargestellten Kon-
figurationen durch [26], so ergibt sich, daß die linke Anordnung bei einer niedrigen Verset-
zungsdichte bevorzugt ist. ¨Uberschreitet die Versetzungsdichte allerdings eine kritische Gro¨ße
(10−10 cm−2 bis 10−11 cm−2), wird die im rechten Bild gezeigte Formation zu Versetzungszel-
len (dynamische Erholung) begu¨nstigt. Durch die Umformung kommt es zu einer Versetzungs-
multiplikation, so daß bei einem gewissen Umformgrad aus energetischen Gru¨nden die auf der
rechten Seite gezeigte Anordnung der Versetzungen bevorzugt wird. Jedoch entha¨lt das Modell
keinen Hinweis darauf, warum elliptische Zellen angenommen werden ko¨nnen. Sicherlich sind
auch andere potentielle Konfigurationen energetisch gu¨nstiger als die urspru¨ngliche regellose
Anordnung.
Bei einer weiteren Umformung werden nun weitere Versetzungen erzeugt, welche sich wie-
derum mit Vorliebe in den Zellwa¨nden einbauen. Dieses fu¨hrt zu einem Anstieg der mittleren
Misorientierung und somit zur Bildung von langgestreckten Subko¨rnern, wie sie auf der linken
Seite der Abbildung 2.7 zu sehen sind.
Abbildung 2.7: Bildung langgestreckter Subko¨rner (links), Aufbrechen der langgestreckten Sub-
ko¨rner (rechts) (nach [26]).
Wa¨chst die Misorientierung zwischen benachbarten Subko¨rnern auf Werte von etwa 2◦ bis
2,5◦ an, stellen die Korngrenzen Hindernisse fu¨r die Versetzungen dar [26]. Schließlich bre-
chen die langgezogenen Subko¨rner auf (Abbildung 2.7, rechts) und es bilden sich neue Klein-
winkelkorngrenzen. Die Ursache hierfu¨r liegt in einer verlangsamten Fa¨higkeit der Zellwa¨nde,
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Versetzungen aufzunehmen. Die Versetzungen innerhalb der Subko¨rner reorganisieren sich, um
eine energetisch gu¨nstigere Konfiguration anzunehmen, so daß sie Grenzen niedriger Energie
senkrecht zu den urspru¨nglichen Zellwa¨nden bilden.
Das Aufbrechen dieser Subko¨rner, welches zur Bildung einer neuen Kornstruktur fu¨hrt, er-
fordert sowohl thermische Energie als auch das Vorhandensein von Diffusionsprozessen, wenn
auch nur in geringerem Ausmaß. Sind kleine Korngrenzenrotationen vorhanden, ist die treibende
Kraft die Minimierung der Energie und der angreifenden Drehmomente an den Tripelpunkten.
Eine gute Zusammenfassung der Entwicklung der Mikrostruktur durch eine starke Kaltum-
formung findet sich in [28]. Eine mit diesen Vorstellungen zusammenha¨ngende Betrachtung der
Kornfeinung auch fu¨r die ECAP–Umformung wurde von Humphreys und Koautoren vero¨ffent-
licht [29]. Demnach kommt es bei der plastischen Umformung eines metallischen Werkstoffs
neben der Verformung durch Versetzungsbewegungen insbesondere in Materialien mit einer ho-
hen Stapelfehlerenergie durch eine dynamische Erholung zu einer Ansammlung von Versetzun-
gen in Kleinwinkelkorngrenzen. Diese bilden ein dreidimensionales Netzwerk von Subko¨rnern
innerhalb der urspru¨nglichen Ko¨rner, so daß innerhalb dieser Subko¨rner relativ wenige freie
Versetzungen gefunden werden [30]. Somit kann die Mikrostruktur eines hochgradig plastisch
umgeformten Werkstoffs zuna¨chst durch die Verteilung von Korngrenzen und Subkorngrenzen
beschrieben werden.
Abbildung 2.8: Entwicklung der Mikrostruktur bei zunehmender Dehnung [29], (a) Ausgangs-
struktur mit Korndurchmesser D0, (b) Bildung von Subko¨rnern und Kornteilung, (c) Ausrich-
tung der Großwinkelkorngrenzen, (d) Ba¨nderstruktur, (e) Aufbrechen der Ba¨nder durch Teilchen
einer zweiten Phase.
Die Kornfeinung wird in mehreren Schritten betrachtet. Bei mittleren Dehnungen (Abbil-
dung 2.8, Teilbild (b)) kommt es zu einer Deformation der urspru¨nglichen Ko¨rner unter Zunah-
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me des Anteils an Großwinkelkorngrenzen. Des weiteren bildet sich die Zell- oder Subkorn-
struktur innerhalb der urspru¨nglichen Ko¨rner. Bei zunehmender Dehnung nimmt die Zellgro¨ße
ab und die Misorientierung kontinuierlich zu, bis nach einer Dehnung von 100 % bis 200 % [31]
eine typische Subkorngro¨ße von 200 nm bis 500 nm erreicht wird, welche sich auch bei weiterer
Dehnung nicht a¨ndert. Die Misorientierungswinkel liegen dabei im Bereich von 1◦ bis 5◦. Es
wird angenommen, daß diese besta¨ndigen Subkornstrukturen dadurch entstehen, daß anfa¨ngli-
che Zellwa¨nde durch durchlaufende Versetzungen bei der Verformung sta¨ndig vera¨ndert, gebil-
det und auch zuru¨ckgebildet werden. Diese entsprechen den in den spa¨teren Kapiteln 4.1 und
7.6 beschriebenen IDBs (incidental dislocation boundaries).
Des weiteren kann es zur Entstehung neuer Großwinkelkorngrenzen innerhalb der urspru¨ng-
lichen Ko¨rner (Abbildung 2.8, Teilbild (b)) durch eine direkte Teilung derselben kommen. Der-
artige Grenzen ko¨nnen Regionen innerhalb der Ko¨rner trennen, welche sich auf unterschiedli-
chen Gleitsystemen verformen. Dieses fu¨hrt zu einer zunehmenden Misorientierung zwischen
diesen beiden Bereichen, bis sich eine stabile finale Orientierung einstellt. Ebenfalls ko¨nnen
Großwinkelkorngrenzen durch makroskopisches Gleiten bei der Scherbandbildung erzeugt wer-
den. Diese Arten von Grenzen werden ha¨ufig als geometrisch notwendige Grenzen bezeichnet
(GNBs, geometrically necessary boundaries) [32].
Ho¨here Dehnungen ergeben die in Abbildung 2.8, Teilbild (c), dargestellte Struktur. Ur-
spru¨ngliche und neugeformte Großwinkelkorngrenzen sind nicht mehr zu unterscheiden, und
bei einer Walzverformung neigen die Großwinkelkorngrenzen dazu, sich in der Walzebene aus-
zurichten. Schließlich (Teilbild (d)) wird bei sehr hohen Dehnungen der Abstand der Großwin-
kelkorngrenzen auf die Subkorngro¨ße reduziert. Der Zusammenbruch dieser Struktur in eine ul-
trafeinko¨rnige Mikrostruktur kann u¨ber mehrere Wege erfolgen. Der in Teilbild (e) gezeigte Fall
tritt auf, falls Teilchen einer zweiten Phase vorliegen. Die inhomogene Verformung in der Na¨he
dieser Teilchen fu¨hrt zu starken Dehnungsgradienten und somit zur Bildung weiterer Großwin-
kelkorngrenzen, welche die Konfiguration aus Teilbild (d) zersto¨ren. Fu¨r diese Arbeit interessant
ist die Tatsache, daß auch komplexe Verformungspfade — wie beim ECAP–Verfahren kombi-
niert mit Probenrotationen — durch die verschiedenen aktivierten Scherebenen den Aufbruch




In folgenden werden die ECAP–Apparaturen am Institut fu¨r Werkstoffkunde und Werkstofftech-
nik vorgestellt, die im Rahmen dieser Arbeit aufgebaut und eingerichtet wurden.
3.1 Erste einfache ECAP–Matrize
Im Jahre 2000 wurde eine erste einfache ECAP–Matrize in Betrieb genommen. Um einen zu-
ga¨nglichen Kanal erhalten zu ko¨nnen, wurde eine Matrize entwickelt, welche aus zwei Teilen
besteht. Auf diese Weise ko¨nnen auch nicht vollsta¨ndig gepreßte Proben aus dem Kanal entfernt
werden. Auch kann der Preßkanal, wenn no¨tig, wieder vollsta¨ndig gereinigt und poliert werden.
Das zweiteilige Design wurde so gewa¨hlt, daß sich der Kanal, welcher u¨ber einen quadratischen
Querschnitt verfu¨gt, vollsta¨ndig in einem der beiden Teile der Preßmatrize befindet, so daß das
zweite Teil hauptsa¨chlich zum Verschließen der Matrize dient. Das hat auch den weiteren Vorteil,
daß die Preßkraft nicht direkt auf die Verbindungslinie der beiden Matrizenteile wirkt. Somit ist
die Gefahr deutlich geringer, daß Material beim Pressen zwischen die beiden Matrizenteile fließt,
was zu einem deutlichen Kraftanstieg bis hin zum notwendigen Abbruch des ECAP–Versuchs
fu¨hren ko¨nnte.
In Abbildung 3.1 ist die Originalzeichnung desjenigen Teiles, welches den Preßkanal entha¨lt,
zu sehen. Es wurde bewußt eine relativ massive Konstruktion durchgefu¨hrt, um im ersten Ver-
such eine funktionierende Preßmatrize erhalten zu ko¨nnen. Wie zu erkennen ist, betra¨gt der
Kanalquerschnitt 12 mm x 12 mm. Des weiteren kann man sehen, daß beide Kanalwinkel ab-
gerundet sind. Der a¨ußere Winkel ist so gewa¨hlt, daß eine Vergleichsdehnung von etwa 1 pro
Durchgang in die Probe eingebracht wird. Der geringe Radius des inneren Winkels dient ledig-
lich zur ho¨heren Betriebssicherheit, da er einer Rißbildung an der Preßmatrize vorbeugt.
Es wurde eine relativ kra¨ftige Verschraubung mit hochfesten M12–Schrauben eingesetzt,
um den auftretenden Querkra¨ften, die wa¨hrend des ECAP–Prozesses die Werkzeugha¨lften aus-
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einanderdru¨cken, entgegenzuwirken. Es zeigte sich in der Praxis, daß diese Verschraubung nicht
hinreichend war; zusa¨tzlich mußte noch eine a¨ußere Klammer um das Preßwerkzeug angebracht
werden, um einen sicheren ECAP–Prozeß zu gewa¨hrleisten [33].
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Abbildung 3.1: Zeichnung des den Preßkanal enthaltenden Teils der ECAP–Matrize, welche
zuna¨chst in Clausthal eingesetzt wurde.
Als Werkstoff fu¨r die ECAP–Matrize wurde der Werkzeugstahl X38 CrMoV 5 1 verwendet,
welcher einen fu¨r den Bau von Preßmatrizen u¨blichen Werkstoff darstellt. Nach der Bearbeitung
wurde der Stahl auf eine Ha¨rte von 48 HRC geha¨rtet.
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Die Preßmatrize wurde in eine servohydraulische Univeralpru¨fmaschine (INSTRON 8502)
eingebaut, welche u¨ber eine maximale Preßkraft von 200 kN verfu¨gt. Die Pru¨fmaschine fand
ebenfalls Anwendung beim Herausziehen des Preßstempel, wofu¨r eine geeignete Stempelbefe-
stigung konstruiert wurde [33]. Mit diesem Aufbau konnten erste ECAP–Versuche durchgefu¨hrt
werden.
Um die durch Reibung im Ausgangskanal auftretende recht hohe Preßkraft gering zu halten
und die Probenentnahme nach dem ECAP–Versuch zu erleichtern, wurde der Ausgangskanal
durch eine entsprechende Verbreiterung verku¨rzt. Bei der Entnahme der Proben tritt zudem ei-
ne elastische Ru¨ckfederung auf, das heißt die Proben vergro¨ßern ihren Querschnitt. Um dies
auszugleichen, wurde der Ausgangsquerschnitt etwas verringert [16]. In Abbildung 3.2 ist ein
entsprechender Versuchsaufbau zu sehen. ¨Ubliche Preßgeschwindigkeiten liegen im Bereich von
einigen Millimetern pro Minute.
Abbildung 3.2: ECAP–Matrize, eingebaut in Universalpru¨fmaschine.
3.2 Matrize mit T–fo¨rmigem Kanal
Im Rahmen seiner an der University of Western Australia (Perth, Australien) durchgefu¨hrten
B. Eng. (Materials)–Abschlußarbeit, welche auch mit einem Aufenthalt an der TU Clausthal
verbunden war, erstellte John Dunlop eine a¨ußerst interessante Matrizenkonstruktion, welche
nach dem Abschluß der dortigen ECAP–Forschungsaktivita¨t an das IWW u¨bergeben wurde [34].
Ein bei der ersten in Clausthal verwendeten Matrize in Kauf genommener Nachteil war
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es, daß die Proben von der jeweils nachfolgend gepreßten Probe aus dem Kanal herausgedru¨ckt
wurden. Dieses fu¨hrte zwangsla¨ufig zu einer Verformung der Probenenden, wie sie in Abbildung
3.3 zu sehen ist [35].
Abbildung 3.3: Verformung der Enden von Kupferproben nach ECAP, wenn diese durch nach-
folgendes Pressen einer weiteren Probe aus dem Kanal geschoben werden. x markiert die Preß-
richtung [35].
Ein wesentlicher Nachteil einer solchen Probenform ist neben den beim ECAP–Versuch auf-
tretenden schlecht definierten Spannungszusta¨nden vor allem die Notwendigkeit, beim mehrfa-
chen Pressen die Probe stets weiter verku¨rzen zu mu¨ssen. Dieses beinhaltet zwangsla¨ufig einen



































































Abbildung 3.4: Funktionsweise einer ECAP–Matrize mit T–fo¨rmigem Kanal.
Das Problem wird bei der Preßmatrize von John Dunlop umgangen, dessen Prinzip in Ab-
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bildung 3.4 dargestellt ist. Zuna¨chst bildet der auf der Abbildung von links in die Matrize ein-
gefu¨hrte Sekunda¨rstempel einen Teil des normalen ECAP–Kanals, so daß die Probe wie im
normalen ECAP–Prozeß gepreßt werden kann. Sobald der Prima¨rstempel, welcher die Probe
von oben in die Matrize dru¨ckt, den Eingangskanal vollsta¨ndig verschließt, wird die Probe mit
dem Sekunda¨rstempel aus dem Kanal entfernt. Es kommt dabei nicht zu den in Abbildung 3.3
gezeigten Deformationen an den Probenenden.
Diese Matrize mit T–fo¨rmigem Kanal wurde durch den Einbau von vier Heizelementen mit
einer Leistung von je 250 W fu¨r das Prozessieren von nur bei hohen Temperaturen gut verform-
baren Werkstoffen sowie fu¨r das Festko¨rperfu¨gen mittels ECAP von Nathan Webster erga¨nzt
[36]. Dabei wurde auch noch einmal die Sekunda¨rstempelkonstruktion u¨berarbeitet.
Ein Foto der Matrize, wie sie in Clausthal fu¨r den ECAP–Prozeß an der Magnesiumlegierung
AZ31 bei Temperaturen zwischen 200◦C und 300◦C eingesetzt wurde, zeigt Abbildung 3.5.
Abbildung 3.5: Von John Dunlop und Nathan Webster entwickelte beheizbare ECAP–Matrize
mit T–fo¨rmigem Kanal.
Um die Hydraulik der verwendeten Pru¨fmaschine wa¨rmetechnisch von der beheizten Matri-
ze zu entkoppeln, wurde die Matrize auf einer wassergeku¨hlten Bodenplatte angebracht, welche
im Rahmen der Studienarbeit von Mathias Anhalt konstruiert wurde [37]. Im Bild zu erkennen
ist das Gesta¨nge, welches die Matrize an der Bodenplatte fixiert. Vorne im Bild ist die Be-
festigung des Sekunda¨rstempels zu sehen; durch Drehen an der Stellschraube la¨ßt sich dieser
verschieben.
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3.3 Neuere Matrizen
Die neue Generation der am IWW entwickelten Preßmatrizen entspricht von der Idee her eher
dem urspru¨nglichen Design. Allerdings sind einige Detailverbesserungen vorgenommen wor-
den, welche einen sicheren und reproduzierbaren ECAP–Prozeß gewa¨hrleisten.
Auch diese Matrizen sind aus zwei Teilen aufgebaut, wobei sich der Preßkanal in einem der
Matrizenteile befindet. Wesentliche Unterschiede bestehen zum einen in der verwendeten Geo-
metrie — es gibt keine Abrundung im Kanal — und zum anderen in der Mo¨glichkeit, durch
den Einbau von Heizpatronen die Matrize beheizbar zu machen. Dazu wurde eine passende
Steuerung mit Hilfe von zwei Thermoelementen entwickelt. Auch konnte durch eine geeigne-
te Positionierung von Paßstiften bei der Verbindung der beiden Matrizenteile auf eine a¨ußere
Klammer verzichtet werden, so daß ein deutlich kompakterer Aufbau mo¨glich wurde.
Abbildung 3.6: Foto einer geo¨ffneten Preßmatrize der neueren Generation [38].
Abbildung 3.6 zeigt eine geo¨ffnete neuere Preßmatrize. Deutlich kann man neben dem Ka-
nal weitere Details dieses Matrizendesigns erkennen. Das mit T bezeichnete Loch ist fu¨r die
Verwendung eines der Thermoelemente vorgesehen, um die Temperatur der Preßmatrize u¨ber-
pru¨fen zu ko¨nnen. Die Spitze dieses Thermoelements befindet sich im Versuch sehr dicht am
Preßkanal. Das zweite Thermoelement kann zu Kontrollzwecken an einer beliebigen Stelle der
Matrizenkonstruktion plaziert werden. Die gelben Pfeile markieren den Preßverlauf einer Pro-
be, welche im vorliegenden Fall Abmessungen von 10 mm x 10 mm x 60 mm haben kann. Des
weiteren sind die Positionen der Paßstifte und der entsprechenden Lo¨cher rot markiert. Die blau
gekennzeichneten Lo¨cher sind fu¨r die Heizpatronen, die gru¨n markierten fu¨r die Verschraubung
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vorgesehen. Um die Matrize beheizbar in eine Pru¨fmaschine einbauen zu ko¨nnen, wurde wie-
derum eine wassergeku¨hlte Bodenplatte zur thermischen Isolation verwendet, welche mit der
Matrize verschraubt wurde. Ebenso wurden entsprechende wassergeku¨hlte Halterungen fu¨r den
Preßstempel konstruiert.
Derartige Preßmatrizen werden seit einiger Zeit am IWW verwendet. Es sind noch leichte
Aba¨nderungen an der Geometrie vorgenommen worden, welche das Verarbeiten deutlich la¨nge-
rer Proben, na¨mlich 10 mm x 10 mm x 100 mm, ermo¨glichen. Dazu wurde die Position des
Ausgangskanals weiter nach unten verlegt und eine leicht gea¨nderte Anordnung der Bohrungen
fu¨r die Schrauben, die Heizpatronen und das Thermoelement gewa¨hlt. Abbildung 3.7 zeigt eine
derartige Preßmatrize.
Abbildung 3.7: Foto einer geo¨ffneten Preßmatrize der neueren Generation mit verla¨ngertem
Eingangskanal.
Kapitel 4
Einfluß von ECAP auf Kupfer
Dieses Kapitel befaßt sich mit den an Kupferwerkstoffen erzielten Eigenschaftsa¨nderungen durch
die Anwendung des ECAP–Verfahrens. Es stehen dabei vor allem ¨Anderungen der mechani-
schen Eigenschaften und der Mikrostruktur im Vordergrund. Allerdings sollen auch die thermi-
sche Stabilita¨t, das Korrosionsverhalten, die Leitfa¨higkeit sowie das Verschleißverhalten dieser
Werkstoffe dargestellt werden.
Aufgrund seiner guten Verformbarkeit ist Kupfer ein geeignetes Material, um den Einfluß
einer hochgradigen plastischen Umformung auf ein grobko¨rniges polykristallines Material zu
studieren. Ferner sind die plastischen Eigenschaften dieses Werkstoffs sehr gut bekannt [39]
und ko¨nnen daher auch gut in eine Modellierung des ECAP–Prozesses eingebunden werden
[40, 41]. Eine detaillierte Beschreibung der Modellierung des ECAP–Prozesses wird in Kapitel
7 gegeben.
Generell wird in dieser Arbeit unter reinem Kupfer der Kupferwerkstoff E–Cu 57 (Werk-
stoffnummer 2.0060) verstanden, welcher einem Kupfer mit einer Reinheit von ≥ 99,9 % ent-
spricht. Dieser Werkstoff ist kommerziell leicht erha¨ltlich und daher fu¨r die Experimente mit
reinem Kupfer sehr gut geeignet.
Um eine definierte und reproduzierbare Ausgangsstruktur zu erhalten, wurde vor den ECAP–
Versuchen an den Kupferproben generell eine Wa¨rmebehandlung bei 450◦C fu¨r zwei Stunden
durchgefu¨hrt. ¨Ahnliche Wa¨rmebehandlungen finden sich auch bei anderen Autoren, welche Ex-
perimente an Kupferwerkstoffen durchgefu¨hrt haben [42, 43, 44]. Nachfolgend ergibt sich eine
typische grobkristalline Mikrostruktur mit einer mittleren Korngro¨ße von ungefa¨hr 20 µm, wie
sie in Abbildung 4.1 links zu sehen ist. Das rechte Bild, welches die Mikrostruktur einer der-
artigen Probe nach zwo¨lf ECAP–Durchga¨ngen darstellt, zeigt, daß von der urspru¨nglichen Mi-
krostruktur nach der hochgradigen plastischen Umformung nichts mehr erhalten bleibt. Fu¨r eine
genaue Analyse der Mikrostruktur wurden elektronenmikroskopische Methoden verwendet.
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Abbildung 4.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen von konventionellem Kupfer (99,9 % Rein-
heit) nach der Wa¨rmebehandlung (links) und nach zwo¨lf ECAP–Durchga¨ngen der Route BC
(rechts).
4.1 ¨Anderung der Mikrostruktur durch ECAP
Die nach ECAP von reinem Kupfer entstandene Mikrostruktur und damit die auftretende Korn-
feinung lassen sich sehr gut lokal mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersu-
chen. Am IWW ist dazu ein TEM (Philips CM 200) vorhanden, welches u¨ber eine Beschleu-
nigungsspannung von 200 kV verfu¨gt. Einige der Messungen, insbesondere der Misorientie-
rungen, wurden extern wa¨hrend zweier Forschungsaufenthalte am Risø National Laboratory in
Roskilde, Da¨nemark, durchgefu¨hrt, wobei ein JEOL 2000 FX verwendet wurde.
Abbildung 4.2 zeigt eine TEM–Aufnahme einer Probe nach einem ECAP–Durchgang. Es
handelt sich bei der untersuchten Region um einen Schnitt senkrecht zur Preßrichtung, entnom-
men nahe der Probenmitte. Die beobachtete Mikrostruktur ist typisch fu¨r diesen Grad der Verfor-
mung [45, 46]. Es sind zwei verschiedene Arten von Grenzen zu erkennen. Bei den kra¨ftigeren
dunklen Grenzen handelt es sich um dichte Versetzungswa¨nde (in der englischsprachigen Fachli-
teratur: dense dislocation walls, DDWs [47]). Die feineren Grenzen kann man als individuelle
Versetzungszellengrenzen betrachten. Die Struktur selbst ist lamellar, der Abstand zwischen den
DDWs entspricht im wesentlichen der Breite einer einzelnen Zelle. ¨Ahnliche Mikrostrukturen,
durch Kaltwalzen (ca. 90 %) erzeugt, wurden ausgiebig mittels Transmissionselektronenmikro-
skopie an verschiedenen Materialien untersucht, zum Beispiel an Aluminium [48] oder Nickel
[49, 50, 51]. Dabei war auch die Entstehung derartiger Strukturen bei hohen plastischen Deh-
nungen Ziel der Studien. Typischerweise kommt es zur Unterteilung bereits bestehender Ko¨rner
durch die Bildung der bereits oben genannten Versetzungszellengrenzen.
Bei der Erzeugung der feinen Grenzen, welche in der englischsprachigen Fachliteratur auch
als IDBs (incidental dislocation boundaries) bezeichnet werden, spielt das statistische Einfan-
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400 nm
Abbildung 4.2: TEM–Aufnahme einer Cu–Probe (99,9 % Reinheit, senkrecht zur Preßrichtung)
nach einem ECAP–Durchgang [45].
gen von Gleitversetzungen eine entscheidende Rolle. Es kommt bei zunehmender Dehnung des
Werkstoffs zu einer leichten Rotation benachbarter Zellen, welche sich dann als kleine Misori-
entierung bemerkbar macht [52].
Die Formation der dichten Versetzungswa¨nde ha¨ngt entweder mit der Existenz deutlich un-
terschiedlicher Gleitsysteme in benachbarten Regionen oder mit der Aktivierung des gleichen
Gleitsystems bei verschiedenen Scheramplituden und/oder lokalen Dehnungsunterschieden zu-
sammen [52].
Weitere ECAP–Durchga¨nge fu¨hren zu einer Evolution der Mikrostruktur, wie sie bereits
in Kapitel 2 beschrieben wurde. Abbildung 4.3 zeigt eine TEM–Aufnahme nach acht ECAP–
Durchga¨ngen der Route C. Deutlich erkennt man hier eine Mikrostruktur mit einem mittleren
Korndurchmesser von weit unter 1 µm. Die bei einem Preßvorgang sichtbare Zellstruktur mit
den lamellaren Ba¨ndern ist gro¨ßtenteils einer a¨quiaxialen Struktur gewichen. Einige Ba¨nder sind
allerdings, konform mit [21], durch die bei der Route C weniger effiziente Entwicklung der
Misorientierungen erhalten geblieben.
Eine Auswertung der Zellgro¨ßenverteilung und deren Evolution nach Route C wurde in
[35] vorgestellt. Dazu wurden mehrere TEM–Aufnahmen genommen und die Zellen mittels der
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Abbildung 4.3: TEM–Aufnahme einer Cu–Probe (99,9 % Reinheit, senkrecht zur Preßrichtung)
nach acht ECAP–Durchga¨ngen, Route C.
Computersoftware ImageC direkt am Bildschirm vermessen. Da die Zellen alle u¨ber eine leicht
unterschiedliche Morphologie verfu¨gten, wurden jeweils zwei Achsen vermessen, daraus eine
entsprechende Zellfla¨che berechnet und dann ein effektiver Zelldurchmesser unter Annahme
spha¨rischer Zellen ermittelt.
Abbildung 4.4 stellt die Evolution der Zellgro¨ße in Abha¨ngigkeit von der Anzahl der ECAP–
Durchga¨nge dar. Es ist eine sehr schnelle Sa¨ttigung der Zellgro¨ße zu beobachten, so daß bereits
nach einem einzigen Preßvorgang, wie auch in Abbildung 4.2 zu erkennen ist, eine ultrafeine
Mikrostruktur vorliegt. Es zeigt sich, daß man die Verteilung der Zellgro¨ßen recht gut mit einer
logarithmischen Normalverteilung anna¨hern kann [35]. Alternativ liefert auch eine modifizierte
Gamma–Funktion eine a¨hnlich gute Beschreibung [53]. Des weiteren erkennt man das fu¨r alle
ECAP–Umformgrade konstante Ha¨ufigkeitsmaximum bei etwa 200 nm, welches eine fu¨r Kupfer
charakteristische Korngro¨ße nach ECAP darstellt. Diese Ergebnisse wurden auch durch weitere
Studien besta¨tigt [42, 46].
Eine Evolution der Mikrostruktur findet also nach dem ersten ECAP–Durchgang im we-
sentlichen nur in der zunehmenden Akkumulation der Misorientierungen benachbarter Zellen
statt, welche sich dann mehr und mehr zu Ko¨rnern entwickeln, die von Großwinkelkorngren-
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Abbildung 4.4: Mittlerer Zelldurchmesser in Abha¨ngigkeit von der Anzahl der ECAP–Durch-
ga¨nge (reines Kupfer, Route C) [35].
zen getrennt werden. Einen deutlichen Hinweis auf diese Mikrostrukturevolution erha¨lt man
auch aus EBSD–Untersuchungen (electron backscattering diffraction) im Rasterelektronenmi-
kroskop [54, 55]. Eine wichtige Voraussetzung ist die Verwendung eines Elektronenmikroskops
mit einer hohen Auflo¨sung (HR–EBSD, high resolution EBSD) [56]. Man kann auf diese Wei-
se die Morphologie der Mikrostruktur mit Informationen der kristallographischen Orientierung
kombinieren und bekommt so ein zweidimensionales Bild, welches diese Daten vereint. Jedoch
ist die Auflo¨sung in Bezug auf die meßbare Misorientierung benachbarter Versetzungszellen
beziehungsweise Ko¨rner begrenzt. Die minimale Winkelauflo¨sung betra¨gt im HR–EBSD mei-
stens bis zu etwa 1 %, wa¨hrend sie im Transmissionselektronenmikroskop bei etwa 0,1 % liegt
[57]. Allerdings ist das Ermitteln von einzelnen Orientierungen benachbarter Versetzungszel-
len im TEM eine aufwendige Prozedur, weshalb es dabei zu einer schlechteren Statistik kommt
[58]. Somit wird beim EBSD–Verfahren der Anteil der Kleinwinkelkorngrenzen deutlich un-
terscha¨tzt, welche in den Verformungsstrukturen typischerweise enthalten sind.
Abbildung 4.5 zeigt eine typische Aufnahme der Mikrostruktur von Kupfer nach ECAP.
Diese Aufnahme wurde an einer an der TU Clausthal hergestellten Probe an der RWTH Aachen
erstellt. Sie zeigt die Orientierungsverteilung parallel zur Preßrichtung. Die einzelnen Farben
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Abbildung 4.5: EBSD–Aufnahme einer Kupferprobe nach vier ECAP–Durchga¨ngen der Route
BC [59].
indizieren die entsprechenden Orientierungen der Kristallite. Die zugeho¨rige Farbcodierung ist




Abbildung 4.6: Orientierungen (zu den Abbildungen 4.5 und 4.7) [59].
Im Gegensatz zu den zuvor pra¨sentierten TEM–Ergebnissen, bei denen eine mittlere struk-
turelle Gro¨ße von 200 nm ermittelt wurde, ergibt sich hier ein vollkommen anderes Bild. Man
erkennt auch nach vier ECAP–Durchga¨ngen bei reinem Kupfer noch Reste der urspru¨nglichen
Kornstruktur sowie Bereiche starker Deformation. Deshalb erscheint die Mikrostruktur auf den
ersten Blick nicht ultrafeinko¨rnig. Der Grund fu¨r diese Beobachtung ist — wie aus den obi-
gen Ausfu¨hrungen zu erwarten war —, daß die vielen neugebildeten Versetzungszellgrenzen
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Kleinwinkelkorngrenzen mit einer sehr geringen Misorientierung mit einem Winkel von weni-
ger als 1◦ darstellen. Diese sind dann mit EBSD nicht mehr auflo¨sbar, so daß gro¨ßere Ko¨rner,
auch urspru¨ngliche, zu sehen sind. Ferner zeigt sich allerdings auch in diesem Bild, daß keine
vollsta¨ndig neue Kornstruktur nach den vier ECAP–Durchga¨ngen in diesem Material erreicht
wurde. Vielmehr existiert eine stark verformte Mikrostruktur, welche durch die Zellbildung eine
ultrafeinko¨rnige Substruktur besitzt.
5 µm
Abbildung 4.7: EBSD–Aufnahme einer Kupferprobe nach acht ECAP–Durchga¨ngen der Route
BC [59].
Dieses a¨ndert sich signifikant nach acht ECAP–Durchga¨ngen, wie in Abbildung 4.7 dar-
gestellt ist. Hier erkennt man eine ultrafeinko¨rnige Mikrostruktur, die dadurch gekennzeichnet
ist, daß viele Großwinkelkorngrenzen existieren, welche die einzelnen Kristallite voneinander
abgrenzen. In diesem Fall entha¨lt die Mikrostrukur immer noch zahlreiche mit EBSD nicht
auflo¨sbare Versetzungszellen, welche durch Kleinwinkelkorngrenzen voneinander getrennt sind.
Ein Nachweis, daß dieses nach acht ECAP–Durchga¨ngen der Fall ist, findet sich in [60]. Aller-
dings sieht man hier deutlich, daß sich eine vollsta¨ndig neue Mikrostruktur gebildet hat: Die
neuen Ko¨rner weisen eine anna¨hernd gleichma¨ßige Orientierungsverteilung auf.
Zum Vergleich mit den bisher beschriebenen Strukturen soll zuna¨chst noch eine EBSD–
Aufnahme gezeigt werden, welche im Rahmen der Forschungsaufenthalte am Risø National
Laboratory in Roskilde, Da¨nemark, erstellt wurde. Dabei handelt es sich um die gleiche Pro-
be, welche der TEM–Aufnahme in Abbildung 4.2 zugrundeliegt. So kann man auch direkt die
TEM– mit der EBSD–Mikrostruktur vergleichen.
Abbildung 4.8 zeigt die soeben erwa¨hnt EBSD–Mikrostruktur. Die schwarzen Punkte stel-
len Positionen auf der Probe dar, an denen keine hinreichend genaue Indizierung der Reflexe
mo¨glich war. Deutlich zu erkennen ist eine lamellare, relativ grobe Struktur. Anzumerken ist
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Abbildung 4.8: EBSD–Aufnahme einer Kupferprobe (senkrecht zur Preßrichtung) nach einem
ECAP–Durchgang.
hier, daß die Korngro¨ße vor dem ECAP–Durchgang bei etwa 20 µm lag. Man sieht also wahr-
scheinlich die verla¨ngerten ¨Uberreste der urspru¨nglichen Mikrostruktur. Wie bereits bei Abbil-
dung 4.2 diskutiert, ergibt sich im TEM ein vollsta¨ndig anderes Bild.
An dieser Struktur wurden eigene Misorientierungsmessungen mittels Analyse der Kikuchi–
Linien im TEM durchgefu¨hrt, um die oben angefu¨hrten Unterschiede zwischen den Ergebnis-
sen der beiden Verfahren zu besta¨tigen. Abbildung 4.9 zeigt die relative Anzahl der im TEM
beobachteten Misorientierungswinkel benachbarter Versetzungszellen in der Probe nach einem
ECAP–Durchgang. Dabei wurde ein Bereich betrachtet, welcher nur aus Versetzungszellen be-
steht und bei dem sich keine alte Korngrenze im Meßbereich befand. Es liegen in dem betrach-
teten Gebiet auf der Probe lediglich Kleinwinkelkorngrenzen vor. Man erkennt, daß sich der
detektierte Winkelbereich von unter einem Grad bis zu etwa acht Grad erstreckt.
Es ist anzumerken, daß sich der Großteil der hier vermessenen Misorientierungen nicht in
einem farblichen Kontrast auf einem entsprechenden EBSD–Bild widerspiegelt. Allerdings ist
es natu¨rlich technisch mo¨glich, mittels EBSD ermittelte Orientierungsunterschiede auch durch
entsprechende Grenzlinien im EBSD–Bild zu vermerken, so daß eine — wenn auch im Vergleich
zum TEM nicht so feine —, Substruktur sichtbar wird. Untersucht man im Bereich einer der
alten Korngrenzen, dann treten auch ho¨here Misorientierungen auf [45].
Aus den EBSD–Daten kann man ebenfalls Misorientierungsverteilungen sowie den wach-
senden Anteil an Großwinkelkorngrenzen bestimmen. Dieses wurde an der RWTH Aachen an
den an der TU Clausthal nach Route BC hergestellten ECAP–Proben durchgefu¨hrt.
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Abbildung 4.9: Misorientierungsverteilung im Bereich von Versetzungszellen an einer Kupfer-
probe nach einem ECAP–Durchgang [45].























Abbildung 4.10: Relative Anzahl an Großwinkelkorngrenzen (GWKG) und Kleinwinkelkorn-
grenzen (KWKG) nach verschiedenen ECAP–Durchga¨ngen, gemessen mittels EBSD [61].
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Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.10 zusammengefaßt. Man erkennt, daß mit zunehmender
ECAP–Umformung der Anteil an Großwinkelkorngrenzen bis hin zu einer Sa¨ttigung zunimmt,
wa¨hrend entsprechend gegenla¨ufig eine Abnahme des Anteils an Kleinwinkelkorngrenzen zu
verzeichnen ist. Dabei ist zu beru¨cksichtigen, daß hier wiederum, wie bei EBSD u¨blich, die-
jenigen Kleinwinkelkorngrenzen mit einer sehr geringen Misorientierung nicht beru¨cksichtigt
werden. Das bedeutet, daß eine vergleichbare TEM–Analyse, welche allerdings aufgrund des
extremen Meßaufwands und des nur geringen betrachtbaren Probenausschnitts zur Zeit nicht
realisierbar wa¨re, ein etwas anderes Verha¨ltnis zugunsten des Anteils an Kleinwinkelkorngren-
zen liefern wu¨rde.
Eine weitere Methode, die Mikrostruktur exzellent zu charakterisieren, ist die Untersuchung
der Verbreiterungen der Intensita¨tsmaxima bei der Ro¨ntgendiffraktometrie. Da am IWW der
TU Clausthal fu¨r diese Verfahren keine geeigneten Diffraktometer zur Verfu¨gung stehen, wur-
den diese Studien in Kooperation mit Wissenschaftlern der Lo´ra´nt–Eo¨tvo¨s–Universita¨t Budapest
durchgefu¨hrt. Dort wurde auch eine sehr genaue Analysemethode (MWP, multiple whole profile
fitting) der Verbreiterungen der Intensita¨tsmaxima entwickelt [62, 63, 64].
In hochgradig plastisch umgeformten Werkstoffen werden die Gitterverzerrungen prima¨r
durch Versetzungen verursacht. Demnach kann die dehnungsinduzierte Verbreiterung der In-
tensita¨tsmaxima mit charakteristischen Parametern der Versetzungsstruktur beschrieben werden
[65, 66]. In den zugeho¨rigen Gleichungen wird die anisotrope dehnungsinduzierte Verbreite-
rung durch die Kontrastfaktoren der Versetzungen bestimmt [67, 68, 69]. Da die Gro¨ße der Kon-
trastfaktoren von den im Kristall vorhandenen Gleitsystemen abha¨ngt, erlaubt die Berechnung
der Ro¨ntgenbeugungsprofile fu¨r die Kontrastfaktoren die Bestimmung der Versetzungsstruktur.
Auf dieser Grundlage basiert die oben genannte MWP–Methode, bei der die gemessenen In-
tensita¨tsprofile durch theoretische Funktionen, welche auf einem Mikrostrukturmodell basieren,
angena¨hert werden. Das hier verwendete Modell setzt voraus, daß die Kristallite kugelfo¨rmig
sind und deren Gro¨ßenverteilung einer logarithmischen Normalverteilung — wie ja auch bereits
im TEM nachgewiesen — entspricht [70]. Auf diese Weise kann man sowohl Informationen
u¨ber die Verteilung der Gro¨ße der einzelnen Kristallite als auch u¨ber die Versetzungsstruktur ge-
winnen. Unbedingt notwendig fu¨r Anwendung dieser Methode ist eine vernachla¨ssigbar geringe
instrumentelle Verbreiterung der Intensita¨tsmaxima. Dazu wurde in diesem Fall ein Doppelkri-
stalldiffraktometer (Nonius FR591) mit einer CuKα1–Quelle eingesetzt.
Nach einem ECAP–Durchgang ergab sich eine fla¨chengewichtete mittlere Kristallitgro¨ße
von 62±7 nm [71]. Dieser Wert a¨ndert sich auch nicht wesentlich nach weiteren Preßvorga¨ngen.
Es fa¨llt auf, daß diese Gro¨ße im Vergleich zu den mittels TEM oder EBSD erhaltenen Werten
deutlich zu gering scheint. Allerdings wird bei der Ro¨ntgenbeugungsmethode nur die Gro¨ße der
koha¨renten Doma¨nen vermessen, in denen es kaum Sto¨rungen oder Misorientierungen im Gitter
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gibt. Diese koha¨renten Bereiche sind in hochgradig plastisch umgeformten Werkstoffen stets
kleiner als die sichtbare Zell– beziehungsweise Korngro¨ße [72].
Abbildung 4.11: Versetzungsdichte als Funktion der eingebrachten Dehnung in reinen Kupfer-
proben nach der ECAP–Umformung [71].
Abbildung 4.11 zeigt den mit Hilfe der Ro¨ntgendiffraktometrie ermittelten Verlauf der Ver-
setzungsdichte mit zunehmender Anzahl an ECAP–Durchga¨ngen. Die im Bild angegebene Deh-
nung ergibt sich aus der Geometrie der ECAP–Matrize und entspricht 1,15 pro Preßvorgang, hier
nach Route C. Deutlich ist der Anstieg der Versetzungsdichte mit fortschreitender Umformung
zu erkennen, bis eine Sa¨ttigung bei etwa 25·1014 m−2 erreicht wird. Der erste Meßpunkt stammt
von einer Probe, welche nicht mit ECAP, sondern im Druckversuch bis zu einer Dehnung von
ǫ = 0,7 umgeformt wurde. Weitere Analysen ergaben, daß die Versetzungen sowohl Stufen– als
auch Schraubencharakter aufweisen sowie daß in Bezug auf die Versetzungsstruktur nach vier
ECAP–Durchga¨ngen keine weiteren ¨Anderungen mehr auftreten.
Zusammenfassend la¨ßt sich sagen, daß sich durch ECAP nach mehreren Preßvorga¨ngen im
Falle von reinem Kupfer eine vollsta¨ndig neue Mikrostruktur ergibt. Aus dem urspru¨nglichen
grobko¨rnigen Ausgangsgefu¨ge wird durch die hochgradige plastische Umformung eine ultra-
feinko¨rnige Mikrostruktur erzeugt, welche etwa eine mittlere Korngro¨ße von 200 nm (TEM)
aufweist. Diese Mikrostruktur entwickelt sich bei der Umformung, so daß man aus Messungen
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der Misorientierungsverteilung auch erkennen kann, daß das neue ultrafeinko¨rnige Gefu¨ge nicht
aus vollkommen zufa¨llig orientierten Ko¨rnern besteht, sondern daß sich in dieser Verteilung der
Misorientierungen ihre Umformhistorie widerspiegelt [57]. Eine vollkommen zufa¨llige Anord-
nung der Misorientierungen dagegen wu¨rde die bekannte Mackenzie–Verteilung [73] ergeben,
welche in ECAP–umgeformten Werkstoffen nicht auftritt.
4.2 Thermische Stabilita¨t der Mikrostruktur
Eine eminent wichtige Frage, gerade in Hinblick auf die Anwendung von ultrafeinko¨rnigem
Kupfer, ist die thermische Stabilita¨t der Mikrostruktur. Bedingt durch die geringe Korngro¨ße
und die eingebrachte hochgradige plastische Umformung la¨ßt sich vermuten, daß das ECAP–
umgeformte Kupfer eine starke Neigung zur Rekristallisation und somit eine recht geringe ther-
mische Stabilita¨t hat. Im folgenden sollen die thermischen Grenzen der Anwendbarkeit derarti-
ger Materialien aufgezeigt werden.











Abbildung 4.12: Verlauf der Mikroha¨rte nach isochronen Wa¨rmebehandlungen (10 min) an
ECAP–umgeformtem Kupfer (acht Durchga¨nge, Route BC) (nach [74]).
In dieser Arbeit wurden mehrere Methoden zur Untersuchung der thermischen Stabilita¨t ein-
gesetzt. Ein sehr einfaches Verfahren ist es, ¨Anderungen der mechanischen Eigenschaften, ins-
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besondere der Ha¨rte, als Indikator fu¨r beginnende Rekristallisation und den damit verbundenden
Eigenschaftsverlust der ultrafeinko¨rnigen Gefu¨ge zu verwenden. Derartige Versuche wurden an
ECAP–Proben durchgefu¨hrt, welche nach Route BC umgeformt worden waren. Ein typischer
Verlauf der Ha¨rte bei isochronen Wa¨rmebehandlungen von jeweils 10 Minuten ist in Abbildung
4.12 zu sehen.
Deutlich ist der Ha¨rteabfall zu erkennen, wenn es zu einer ¨Anderung der Mikrostruktur
kommt. Nach acht ECAP–Durchga¨ngen ist dieses bei einer Temperatur von etwa 150◦C der
Fall. Allerdings ha¨ngt die thermische Stabilita¨t auch von der Anzahl der Preßvorga¨nge ab, da
sich die feinko¨rnige Mikrostruktur erst nach mehreren ECAP–Umformungen vollsta¨ndig aus-
bildet. Das la¨ßt vermuten, daß bei Proben mit einem geringeren Umformgrad zwar bereits eine
ultrafeinko¨rnige Substruktur mit entsprechenden ¨Anderungen der mechanischen Eigenschaften
existiert, diese aber noch u¨ber einen deutlich geringeren Hang zur Rekristallisation verfu¨gt. Die-
ses la¨ßt sich recht einfach durch eine Untersuchung derjenigen Temperatur nachweisen, bei der
die jeweilige Ha¨rteabnahme der Proben mit unterschiedlichen Umformgraden zu verzeichnen
ist.


















Abbildung 4.13: Ha¨rteu¨bergangstemperatur in Abha¨ngigkeit von der Anzahl der ECAP–Umfor-
mungen (reines Kupfer) (nach [59]).
Eine derartige Studie ist an nach der Route BC an der TU Clausthal hergestellten Proben im
4.2: Thermische Stabilita¨t der Mikrostruktur 33
Rahmen einer Forschungskooperation an der RWTH Aachen durchgefu¨hrt worden. Die Ergeb-
nisse sind in der Abbildung 4.13 zu sehen, wo neben den Werten fu¨r ECAP–umgeformte Proben
als Vergleich derjenige fu¨r das Ausgangsmaterial nach einem Kaltwalzen von 86,9 % dargestellt
ist.
Deutlich ist zu erkennen, daß die Temperatur, bei der die Ha¨lfte des auftretenden Ha¨rte-
abfalls zu verzeichnen war (Ha¨rteu¨bergangstemperatur), mit zunehmender Anzahl an ECAP–
Durchga¨ngen sinkt. Dieses besta¨tigt eindeutig den oben erwa¨hnten Zusammenhang zwischen
der sich beim fortschreitenden ECAP–Umformen weiter ausbildenden Mikrostruktur und dem
damit verbundenen Potential zur Rekristallisation.
10 µm
Abbildung 4.14: EBSD–Aufnahme der Mikrostruktur nach einer zehnminu¨tigen Wa¨rmebehand-
lung bei 110◦C [75].
Vergleichende EBSD–Untersuchungen zeigen die ¨Anderung der Mikrostruktur der mit acht
ECAP–Durchga¨ngen umgeformten Proben nach isochronen Wa¨rmebehandlungen. In Abbil-
dung 4.14 ist die mittels EBSD aufgenommene Mikrostruktur nach einer Wa¨rmebehandlung
bei 110◦C zu sehen. Man erkennt weiterhin die urspru¨ngliche ultrafeinko¨rnige Mikrostruktur,
welche sich im Vergleich zum Zustand direkt nach ECAP nicht vera¨ndert hat. Die Korngro¨ßen-
analyse ergab eine mittlere Korngro¨ße von 336 nm. Dieser Wert ist, wie bereits in Kapitel 4.1
beschrieben, etwas gro¨ßer als der mittels TEM zu erwartende Wert. Auch der mit Hilfe von
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EBSD ermittelte Anteil der Großwinkelkorngrenzen lag mit 48 % nahe an dem Wert des nicht
wa¨rmebehandelten ECAP–umgeformten Kupfers. Somit la¨ßt sich sagen, daß die zehnminu¨tige
Wa¨rmebehandlung bei 110◦C noch keinen meßbaren Einfluß auf die Mikrostruktur hat.
10 µm
Abbildung 4.15: EBSD–Aufnahme der Mikrostruktur nach einer zehnminu¨tigen Wa¨rmebehand-
lung bei 150◦C [75].
Deutliche ¨Anderungen der Mikrostruktur sind erst bei einer Wa¨rmebehandlungstemperatur
von 150◦C zu erkennen, wie aus Abbildung 4.15 ersichtlich wird. Es haben sich erste rekristal-
lisierte Ko¨rner mit Korngro¨ßen von u¨ber 1 µm gebildet. Die wesentliche Mikrostruktur besteht
laut EBSD–Messungen immer noch aus einer ultrafeinko¨rnigen Matrix mit einer mittleren Korn-
gro¨ße von etwa 300 nm. Der Anteil an Großwinkelkorngrenzen hatte sich im Vergleich zur bei
110◦C wa¨rmebehandelten Probe kaum vera¨ndert und lag weiterhin bei 48 %. Das bedeutet, daß
ein Großteil des Gefu¨ges die ultrafeinko¨rnige Mikrostruktur beibehalten hat und eine beginnen-
de Bimodalita¨t der Mikrostruktur zu verzeichnen war.
Nach einer zehnminu¨tigen Wa¨rmebehandlung bei 170◦C ergibt sich schließlich ein vollkom-
men anderes Bild, wie in Abbildung 4.16 zu sehen ist. Die Rekristallisation ist weit fortgeschrit-
ten und es liegt eine deutlich vergro¨berte Kornstruktur, welche auch zahlreiche Zwillinge entha¨lt,
vor. Der Anteil an Großwinkelkorngrenzen ist auf u¨ber 90 % angewachsen. Dennoch sind im-
mer noch vereinzelt Reste der urspru¨nglichen ultrafeinko¨rnigen Mikrostruktur vorhanden, so
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Abbildung 4.16: EBSD–Aufnahme der Mikrostruktur nach einer zehnminu¨tigen Wa¨rmebehand-
lung bei 170◦C [75].
daß man auch diese Mikrostruktur als bimodal bezeichnen kann. Eine weitere Wa¨rmebehand-
lung wu¨rde allerdings schnell zu einer vollsta¨ndigen Rekristallisation fu¨hren.
Es ist klar, daß die thermische Stabilita¨t auch von der Dauer der Wa¨rmebehandlung abha¨ngig
ist. Dazu wurde eine transmissionselektronenmikroskopische Untersuchung an einer einmal
ECAP–umgeformten Probe durchgefu¨hrt, welche darauf bei 150◦C fu¨r eine Stunde wa¨rmebe-
handelt wurde. Danach wurde analog zu dem bei Abbildung 4.4 beschriebenen Verfahren eine
Zellgro¨ßenverteilung bestimmt. Auch diese ließ sich noch mit einer logarithmischen Normalver-
teilung beschreiben, bei der sich die Position des Maximums nicht verschoben hatte. Allerdings
war eine deutliche Verbreiterung der Verteilungsfunktion zu erkennen [45]. Es zeigte sich in
den TEM–Studien, daß die nach einem ECAP–Durchgang beobachtete lamellare Struktur nach
dieser Wa¨rmebehandlung bestehen blieb, es allerdings partiell bereits zu einer Rekristallisation
und damit zur Formation einiger gro¨berer Ko¨rner kam. Abbildung 4.17 stellt die Variation der
Korngro¨ßenverteilung nach der Wa¨rmebehandlung dar.
Eine deutliche Steigerung der thermischen Stabilita¨t la¨ßt sich zum Beispiel durch das Zu-
legieren weiterer Elemente erreichen. So konnte in einer Kupferlegierung mit 0,44 Gew.–%
Chrom und 0,2 Gew.–% Zirkonium ein Beibehalten der ultrafeinko¨rnigen Struktur bei Wa¨rme-
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behandlungen bis 550◦C fu¨r eine Stunde erreicht werden [76]. Ebenfalls konnte eine signifikante
Steigerung der thermischen Stabilita¨t erhalten werden, wenn dem Kupfer lediglich 0,17 Gew.–%
Zirkonium zulegiert wurden. Die thermische Degradation setzte bei diesem Material bei eben-










Abbildung 4.17: Einfluß einer einstu¨ndigen Wa¨rmebehandlung bei 150◦C auf die Korngro¨ßen-
verteilung einer Probe nach einem ECAP–Durchgang [45].
Eine weitere Methode, die thermische Stabilita¨t zu charakterisieren, ist die Verwendung des
DSC–Verfahrens (differential scanning calorimetry, dynamische Differenzkalorimetrie). Dabei
wird die abgegebene beziehungsweise aufgenommene Wa¨rmemenge einer Probe, hier beim
Aufheizen, durch Vergleich mit einer Referenz bestimmt.
Fu¨r die Versuche an den an der TU Clausthal hergestellten Proben wurde eine Apparatur
der Firma Perkin–Elmer (DSC2) eingesetzt. Es wurden DSC–Profile von 300 K bis 1000 K bei
einer Aufheizrate von 40 K·min−1 gemessen. Jede ECAP–umgeformte Probe zeigte ein breites
exothermes Intensita¨tsmaximum, welches mit der Freisetzung der gespeicherten Dehnungsener-
gie wa¨hrend der Erholung der Mikrostruktur zusammenha¨ngt. Die Position des Intensita¨tsmaxi-
mums variiert mit der eingebrachten Dehnung. Sie verschiebt sich mit zunehmendem Umform-
grad zu niedrigeren Temperaturen. Diese Ergebnisse, die in Abbildung 4.18 veranschaulicht
sind, stimmen mit den Resultaten der Ha¨rtemessungen nach isochronen Wa¨rmebehandlungen












Abbildung 4.18: Abnahme der Temperatur des exothermen DSC–Intensita¨tsmaximums mit zu-
nehmendem Umformgrad [71].
Verbindet man die DSC–Messungen mit der Ro¨ntgenanalyse, so kann man daraus eben-
falls Ru¨ckschlu¨sse auf die Entwicklung der Mikrostruktur bei ho¨heren Temperaturen ziehen.
Dazu wurden Proben entsprechend der DSC–Untersuchungen wa¨rmebehandelt, also mit einer
Geschwindigkeit von 40 K·min−1 aufgeheizt und dann bei Erreichen der gewu¨nschten Tem-
peratur mit 200 K·min−1 abgeku¨hlt. Dazu wurde jeweils der Temperaturbereich um das beim
DSC–Experiment auftretende exotherme Intensita¨tsmaximum ausgewa¨hlt. Die Auswertung der
Verbreiterung der Ro¨ntgenbeugungsintensita¨tsmaxima ergab die jeweiligen Versetzungsdichten
und mittleren Doma¨nengro¨ßen. Diese Ergebnisse, exemplarisch erzielt an einer ECAP–Probe
mit acht Preßdurchga¨ngen, sind in der Abbildung 4.19 zusammengetragen.
Man erkennt drei verschiedene Kurvenverla¨ufe in dieser Abbildung. Unten rechts ist die
DSC–Kurve mit dem charakteristischen exothermen Intensita¨tsmaximum zu erkennen. Die Krei-
se stellen die Versetzungsdichte ρ, die Quadrate die fla¨chengewichtete mittlere Kristallitgro¨ße
< x >area dar. In der Na¨he des DSC–Intensita¨tsmaximums kommt es zu einer deutlichen Abnah-
me der Versetzungsdichte sowie zu einem starken Anstieg der mittleren Kristallitgro¨ße, was auf
eine beginnende Rekristallisation hinweist. Es ist hier noch anzumerken, daß die Auswertung
der Profilverbreiterung der Ro¨ntgenbeugungsintensita¨tsmaxima bei einer Temperatur, welche
dem Beginn des Intensita¨tsmaximums der DSC–Kurve entspricht, nicht einem einzelnen theo-
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Temperatur [K]
bimodal
Abbildung 4.19: Versetzungsdichte ρ und mittlere Kristallitgro¨ße < x >area in Abha¨ngigkeit
der Temperatur einer Kupferprobe nach acht ECAP–Durchga¨ngen [71].
retischen Profil zugeordnet werden konnte. Vielmehr scheint es sich dabei um die ¨Uberlagerung
zweier Kurven zu handeln, welche einer feinen und einer gro¨beren Mikrostruktur entsprechen.
Das heißt es liegt also eine bimodale Kristallitgro¨ßenverteilung vor.
Durchgefu¨hrte Ro¨ntgenbeugungsexperimente nach einer Wa¨rmebehandlung bei derjenigen
Temperatur, welche dem Intensita¨tsmaximum der DSC–Kurve entspricht, ergaben, daß wieder-
um ein einzelnes theoretisches Profil zum Anpassen an die gemessene verbreiterte Ro¨ntgenbeu-
gungskurve verwendet werden konnte. Das deutet auf eine wieder zunehmende Homogenita¨t
der Mikrostruktur hin. Allerdings ist diese dann auch bereits deutlich vergro¨bert, das heißt eine
Rekristallisation hat also stattgefunden.
Insgesamt besitzt ECAP–verformtes Kupfer nur eine begrenzte thermische Stabilita¨t, wel-
che mit zunehmendem Umformgrad abnimmt. Insbesondere bei ECAP–umgeformten Proben
nach mehreren Durchga¨ngen ist durch die reduzierte thermische Stabilita¨t bei einer Anwendung
darauf zu achten, daß nur ein mo¨glichst geringer thermischer Einfluß existiert. Ein Experiment,
bei dem eine Probe nach acht ECAP–Durchga¨ngen ein halbes Jahr bei Raumtemperatur gealtert
wurde, ergab nach einer EBSD–Analyse allerdings kaum Vera¨nderungen der Mikrostruktur, so
daß zumindest eine gewisse Stabilita¨t fu¨r Anwendungen bei Raumtemperatur gegeben ist. Bei
der beginnenden Rekristallisation tritt, wie durch Ro¨ntgenbeugungsexperimente nachgewiesen
werden konnte, eine bimodale Mikrostruktur auf. Eine solche Mikrostruktur kann bei der Ein-
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stellung mechanischer Kennwerte vorteilhaft sein [78, 79].
4.3 Mechanische Eigenschaften
Ein besonders wichtiger Grund fu¨r die Herstellung ultrafeinko¨rniger Werkstoffe sind natu¨rlich
die damit verbundenen Verbesserungen der mechanischen Eigenschaften. Bekanntermaßen stellt
die Kornfeinung prinzipiell einen Verfestigungsmechanismus dar, welcher nicht mit einer Ab-
nahme der Duktilita¨t verbunden ist. Dieses trifft natu¨rlich nicht direkt auf die mittels ECAP
und anderer Verfahren der hochgradigen plastischen Umformung erzeugten Werkstoffe zu, da
es sich, wie ja bereits in Kapitel 4.1 gezeigt wurde, um Materialien mit einer Deformationsmi-
krostruktur handelt.
4.3.1 Spannungs–Dehnungs–Verhalten















Abbildung 4.20: ¨Anderung der 0,2%–Dehngrenze von reinem Kupfer mit zunehmender ECAP–
Umformung (nach [35]).
Auch mittels ECAP umgeformtes Kupfer erweist sich als Werkstoff mit einer extrem hohen
Festigkeit (insbesondere einer stark erho¨hten 0,2%–Dehngrenze) und dabei reduzierter Duk-
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tilita¨t. Die extreme Steigerung der Festigkeit durch hochgradige plastische Umformung ist in
Abbildung 4.20 zu erkennen.
Der in der Graphik vorhandene Wert fu¨r Kupfer ohne ECAP wurde am Ausgangszustand
vor den Preßvorga¨ngen ermittelt. Dieser ist durch eine Wa¨rmebehandlung fu¨r zwei Stunden
bei 450◦C gekennzeichnet. Die außerordentliche Verfestigung des Werkstoffs nach ECAP er-
reichte Werte von etwa 400 MPa. Auch zeigt sich — wie schon zuvor bei der Bestimmung der
Versetzungsdichte —, daß die Festigkeit bei zunehmender ECAP–Umformung eine Sa¨ttigung
aufweist. Da generell Festigkeit und Versetzungsdichte korreliert sind, war ein derartiges Ver-
halten zu erwarten. ¨Ahnliche Festigkeiten fu¨r reines Kupfer sind auch bei anderen Autoren zu
finden [80, 81].
Die Duktilita¨t erweist sich nach den ersten ECAP–Durchga¨ngen als konstant niedrig, was
Zugversuche an ECAP–umgeformten Proben besta¨tigen. Es wurde berichtet, daß die Duktilita¨t
nach vielen Preßvorga¨ngen (mindestens 16) wieder deutlich ansteigen kann [82].
























Abbildung 4.21: Wahre Spannungs–Dehnungs–Kurven fu¨r ECAP–umgeformtes Kupfer, Route
C [35].
Abbildung 4.21 zeigt wahre Spannungs–Dehnungs–Kurven, welche an ECAP–umgeformten
Kupfer ermittelt wurden. Die Verformungsgeschwindigkeit betrug 10−3 s−1. Fu¨r diese Untersu-
chungen wurde die Dehnung durch die Querhauptverschiebung gemessen [35]. Wieder ist die
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hohe Zugfestigkeit zu erkennen. Auffa¨llig sind die bereits fu¨r Kupfer erwa¨hnte geringe Duktilita¨t
und die Tatsache, daß die Spannungs–Dehnungs–Kurven keinen Bereich der Verfestigung auf-
weisen. Direkt nach dem Erreichen der maximalen Festigkeit tritt eine Entfestigung des Werk-
stoffs auf. Dieser Effekt la¨ßt sich durch die extrem hohe Versetzungsdichte, welche durch die
ECAP–Umformung in den Werkstoff eingebracht wurde, erkla¨ren.
Fu¨r die Anwendung derartiger Werkstoffe kann die geringe Duktilita¨t unerwu¨nscht sein. Ei-
ne Strategie zur Verbesserung dieser Eigenschaft kann die in Kapitel 4.2 angesprochene, durch
thermische Behandlung erzielbare bimodale Mikrostruktur sein. Dabei stellen anschaulich ge-
sehen die ultrafeinko¨rnigen Anteile der Mikrostruktur die Tra¨ger der Festigkeit dar, wa¨hrend
der grobko¨rnige Anteil fu¨r eine Erweiterung der Duktilita¨t verantwortlich ist [78]. Somit kann
es eine Mo¨glichkeit sein, durch eine geeignete thermomechanische Route, welche die ECAP–
Umformung mit einer passenden Wa¨rmebehandlung kombiniert, gewu¨nschte mechanische Ei-
genschaften in Bezug auf Festigkeit und Duktilita¨t einzustellen.

















Abbildung 4.22: Spannungs–Dehnungs–Kurven fu¨r ECAP–umgeformtes Kupfer (acht Durch-
ga¨nge, Route BC), nach isochronen Wa¨rmebehandlungen (nach [74]).
Abbildung 4.22 entha¨lt die aufgenommenen Spannungs–Dehnungs–Kurven fu¨r ECAP–um-
geformtes Kupfer (acht Durchga¨nge, Route BC) nach einer jeweils zehnminu¨tigen Wa¨rmebe-
handlung bei verschiedenen Temperaturen. Deutlich erkennt man, daß man auf diese Weise die
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mechanischen Eigenschaften kontrollieren kann. Wie aus den Ergebnissen der thermischen Sta-
bilita¨t zu erwarten war, gibt es kaum ¨Anderungen der mechanischen Eigenschaften nach einer
kurzen Wa¨rmebehandlung bei 110◦C. Erst bei Temperaturen, welche zu einer Bildung der bimo-
dalen Mikrostrukur fu¨hren, kommt es zu einer betra¨chtlichen Zunahme der Duktilita¨t. So kann
nach einer thermischen Behandlung bei 160◦C bei einer moderaten Abnahme der Festigkeit eine
deutlich erweiterte Bruchdehnung erreicht werden, welche sich durch eine weitere Temperatur-
erho¨hung noch deutlich steigern la¨ßt. Es ist ebenfalls ersichtlich, daß die wa¨rmebehandelten
Proben wieder ein Verfestigungsverhalten aufweisen. Die erzielte 0,2%–Dehngrenze von etwa
260 MPa nach einer ECAP–Umformung einschließenden thermomechanischen Behandlung bei
170◦C liegt deutlich u¨ber den Werten des Ausgangsmaterials, welche sich bei etwa 50 MPa
befindet. Es ist sicherlich mo¨glich, durch exakte Temperaturfu¨hrung eine Optimierung von Fe-
stigkeit und Duktilita¨t, je nach Anwendung, zu erreichen.
4.3.2 Ha¨rte
Die Ha¨rte des ECAP–umgeformten Werkstoffs ist natu¨rlich mit der Festigkeit korreliert. Aller-
dings erlauben die Untersuchungen der Ha¨rte als lokale Eigenschaft, Erkenntnisse u¨ber die Ho-
mogenita¨t der Mikrostruktur zu erhalten. Um diese Informationen zu gewinnen, wurden ECAP–
umgeformte Proben nach einem bis zu acht Durchga¨ngen (Route C) auf ihre Homogenita¨t mit-
tels Vickersha¨rtemessungen (HV0,5) untersucht. Dabei ist die in Abbildung 3.3 vorgestellte Pro-
benform fu¨r die Experimente ausgewa¨hlt worden. Abbildung 4.23 zeigt schematisch eine solche
Probe und die verwendeten Koordinaten der Messungen.
Die Ergebnisse der Ha¨rteuntersuchungen sind in Abbildung 4.24 zusammengefaßt. Deutlich
erkennt man nach dem ersten ECAP–Durchgang eine leichte Inhomogenita¨t, insbesondere an
der Unterseite der Probe. Diese geringere Ha¨rte la¨ßt sich dadurch erkla¨ren, daß die Probe beim
Pressen durch die ECAP–Matrize den Kanal nicht vollsta¨ndig ausfu¨llt, sondern sich eine Lu¨cke
zwischen Probe und Kanal im Kanalwinkel ausbildet [83, 84, 85, 86], sofern nicht mit einem
entsprechenden Gegendruck durch einen Sekunda¨rstempel gepreßt wird [87]. Die Entstehung
dieser Lu¨cke beruht auf der Verfestigung des Kupfers wa¨hrend der ECAP–Umformung. Eine
detaillierte Beschreibung dieses Pha¨nomens wird in Kapitel 7 gegeben, welches sich mit der
numerischen Simulation des ECAP–Prozesses bescha¨ftigt. Die Asymmetrie zwischen der lin-
ken und der rechten Seite nach dem ersten ECAP–Durchgang la¨ßt sich dadurch erkla¨ren, daß
die Preßmatrize u¨ber eine einseitige Extrusion (an der rechten Seite der Probe) verfu¨gte. Diese
diente zur Verringerung des Ausgangskanaldurchmessers.













Abbildung 4.23: Schematische Darstellung einer ECAP–umgeformten Kupferprobe mit deren
Meßkoordinaten (vgl. Abbildung 3.3).
122 123 124 125 126 127 128 129
Abbildung 4.24: Ergebnisse der Ha¨rtemessungen an ECAP–umgeformten Kupferproben (links
oben: ein Preßdurchgang, rechts oben: zwei Preßdurchga¨nge, links unten: vier Preßdurchga¨nge,
rechts unten: acht Preßdurchga¨nge) [35].
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Bei dem zweiten und den folgenden Preßvorga¨ngen, bei denen die Probe gema¨ß Route C um
jeweils 180◦ um ihre La¨ngsachse gedreht wurde, wurden die Ober- und die Unterseite der Probe
vertauscht. Da sich die eingebrachte Dehnung akkumuliert, wird somit schnell eine homogene
Mikrostruktur erreicht, auch wenn die insgesamt eingebrachte Dehnung innerhalb der Probe
lokale Differenzen aufweist. Diese Unterschiede kann man gut aus der numerischen Simulation
erkennen (Kapitel 7). Wie schon bei der Festigkeit ergibt sich auch fu¨r die Ha¨rte eine Sa¨ttigung
nach wenigen ECAP–Umformungen.
Auch im Querschnitt kann man diese Inhomogenita¨t nach einem ECAP–Durchgang sehen
[88]. Unter Verwendung eines automatischen Ha¨rtetesters (Struers Duramin), welcher es erlaubt,
eine Fla¨che mit einer hohen Dichte an Eindru¨cken zu vermessen, wurde eine ECAP–Probe nach










Abbildung 4.25: Ergebnisse der automatischen Ha¨rtemessung an einem Querschnitt einer
ECAP–umgeformten Kupferprobe nach einem Durchgang [88].
Der rechte Balken gibt die Ha¨rtewerte (HV0,5) an. Die Probe ist im wesentlichen homogen,
weist jedoch u¨ber die ganze Breite der Unterseite eine leicht geringere Ha¨rte auf. Das bedeutet,
daß die Umformung u¨ber den Querschnitt von links nach rechts relativ gleichma¨ßig stattfindet
und die Unterschiede zwischen Ober- und Unterseite der Probe sich prozeßbedingt wie bereits
beschrieben einstellen. Untersuchungen an mehreren Schnitten durch die Proben ergaben auch
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eine laterale Homogenita¨t.
4.3.3 Zyklische Beanspruchung
Eine weitere wichtige mechanische Eigenschaft, die aber im Rahmen dieser Arbeit nicht er-
forscht wurde, ist das Werkstoffverhalten bei zyklischer Beanspruchung. Es existieren mehre-
re hervorragende Arbeiten auf diesem Gebiet. Insgesamt zeigt sich, daß sich die Lebensdauer,
wenn man die Wo¨hlerkurve betrachtet, im Falle von ultrafeinko¨rnigem Kupfer im Vergleich zu
grobko¨rnigem Kupfer verbessert [89, 90]. Allerdings kann die thermische wie auch mechani-
sche Instabilita¨t der Mikrostruktur, welche eine hohe Tendenz zur Erholung besitzt, auch ein
Nachteil bei zyklischer Beanspruchung sein. So ko¨nnen zyklische Entfestigung, Kornwachs-
tum sowie Dehnungslokalisierung den vorteilhaften Einfluß der urspru¨nglich ultrafeinko¨rnigen
Struktur wieder ru¨ckga¨ngig machen [91]. Es ergab sich, daß dehnungskontrollierte Versuche bei
entsprechend hohen plastischen Dehnungsamplituden an ultrafeinko¨rnigem Kupfer zumeist in
ku¨rzeren Lebensdauern als bei grobko¨rnigem Kupfer resultierten [92, 93]. Je gro¨ßer die verwen-
















Abbildung 4.26: Ermu¨dungsverhalten (schematisches Coffin–Manson–Diagramm) fu¨r grobkri-
stalline und ultrafeinko¨rnige Werkstoffe (nach [90]).
Abbildung 4.26 zeigt den Unterschied im Ermu¨dungsverhalten ultrafeinko¨rniger (UFG, ultra–
fine grained) Werkstoffe im Gegensatz zu grobko¨rnigem (CG, coarse grained) Material. Man
erkennt, daß im Bereich hoher Dehnungsamplituden (LCF, low cycle fatigue) der ultrafeinko¨rni-
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ge Werkstoff eine ku¨rzere Lebenserwartung, im HCF–Bereich (high cycle fatigue), wo es dage-
gen lediglich zu elastischer Verformung kommt, eine gro¨ßere Lebensspanne aufweist. Die in der
Abbildung dargestellte Relation der Lebenserwartung setzt eine Aufspaltung der gesamten Deh-







· (2Nf )b + ǫ′f · (2Nf)c (4.1)
Der erste Term gibt die fu¨r den HCF–Bereich gu¨ltige Basquin–Beziehung wieder, wobei σ′f
den Koeffizienten der elastischen Wechselverformung (fatigue strength coefficient), E den Ela-
stizita¨tsmodul, Nf die Zahl der Lastspiele bis zum Bruch und b den Exponenten des elastischen
Anteils der Wo¨hlerlinie (fatigue strength exponent) beschreibt. Der zweite Term entspricht der
fu¨r den LCF–Bereich geltenden Coffin–Manson–Beziehung und entha¨lt den Koeffizienten der
plastischen Wechselverformung (fatigue ductility coefficient) ǫ′f , den Exponenten des plastischen
Anteils der Wo¨hlerlinie (fatigue ductility exponent) c sowie Nf . Die Steigung der in Abbildung
4.26 dargestellten Geraden entspricht den Exponenten b (blau) und c (rot).
Die erho¨hte Festigkeit nach der ECAP–Umformung sorgt fu¨r einen Anstieg von σ′f/E, wo-
hingegen die Abnahme der Duktilita¨t zu einer Verringerung von ǫ′f fu¨hrt [82]. Somit ist ei-
ne ho¨here Lebenserwartung im HCF–Bereich und eine niedrigere Lebenserwartung im LCF–
Bereich fu¨r das ultrafeinko¨rnige Material im Gegensatz zum grobko¨rnigen Werkstoff eine direk-
te Konsequenz. Des weiteren ist auch hier durch eine Wa¨rmebehandlung eine Verbesserung der
Ermu¨dungseigenschaften zu erwarten und bereits nachgewiesen worden [79, 94]. Die Wa¨rme-
behandlung fu¨hrt zu einer Zunahme der Duktilita¨t, was eine Verbesserung des Ermu¨dungsver-
haltens im LCF–Bereich nach sich zieht. Da dieses mit einer Abnahme der Festigkeit verbun-
den ist, wird dadurch das Verhalten im HCF–Bereich geringfu¨gig gegenu¨ber der urspru¨nglichen
ultrafeinko¨rnigen Struktur verschlechtert, verha¨lt sich aber noch vorteilhaft im Vergleich zum
grobko¨rnigen Material in diesem Bereich.
Zusammenfassend la¨ßt sich sagen, daß ECAP–umgeformtes Kupfer deutlich verbesserte me-
chanische Eigenschaften aufweist. Insbesondere la¨ßt sich eine extreme Festigkeitssteigerung
durch hochgradige plastische Umformung erreichen. Die dabei erkaufte geringe Duktilita¨t kann
man durch eine geeignete Wa¨rmebehandlung wieder deutlich vergro¨ßern, so daß sich durch ei-
ne passende thermomechanische Route ein gezielter Zustand im Bereich hoher Festigkeit und
hoher Duktilita¨t einstellen la¨ßt.
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4.4 Weitere Eigenschaften
4.4.1 Korrosionsverhalten
Fu¨r die Anwendung von Kupfer ist es von eminenter Bedeutung, ob es durch die ECAP–
Umformung und die damit verbundene ultrafeinko¨rnige Struktur zu einer Verschlechterung der
Korrosionseigenschaften kommt. Deshalb wurde das Korrosionsverhalten zusammen mit Kolle-
gen aus Prag, ˇZilina und Ufa untersucht. Dazu wurden an Proben aus reinem Kupfer (99,9 %)
acht ECAP–Durchga¨nge nach Route BC durchgefu¨hrt. Die Korrosionsmessungen erfolgten mit
einer Voltalab 10–PGZ 100 (Radiometer Analytical SAS)–Einheit, welche aus einer konven-
tionellen Zelle mit drei Elektroden besteht. Als Referenzelektrode wurde eine gesa¨ttigte Kalo-
melelektrode (SCE, saturated calomel electrode) eingesetzt, welche u¨ber eine Haber–Luggin–
Kapillare mit der eigentlichen Meßzelle verbunden war. Als Gegenelektrode diente ein Platin–
Pla¨ttchen [95]. Das ultrafeinko¨rnige Kupferstu¨ck wurde als Arbeitselektrode verwendet und
mit Teflon so abgedeckt, daß nur eine definierte Fla¨che (20 mm2) dem jeweiligen korrosiven
Medium ausgesetzt war. Vor dem Korrosionstest wurden die Proben elektrolytisch poliert, um
bescha¨digte Oberfla¨chenschichten zu vermeiden. Außerdem wurden sie vor der eigentlichen
Messung fu¨r 10 Minuten in die jeweilige Versuchslo¨sung eingetaucht bis zur Einstellung des
Ruhepotentials. Danach wurden die Proben auf ein kathodisches Potential von −200 mV ge-
genu¨ber der Kalomelelektrode gebracht, um mo¨gliche Oxidfilme, welche sich an der Probeno-
berfla¨che gebildet haben ko¨nnten, zu entfernen.
Es wurden bei Raumtemperatur potentiodynamische Untersuchungen mit einer Geschwin-
digkeit von 1 mV·s−1 u¨ber einen Bereich von −200 mV bis hin zum transpassiven Bereich
bei etwa 1 V durchgefu¨hrt. Das Korrosionspotential Ecorr und die Korrosionsstromdichte icorr
wurden aus den einzelnen potentiodynamischen Kurven mit Hilfe der Tafel–Extrapolation be-
stimmt [96]. Die Korrosionsmedien waren zum einen eine 1 M H2SO4–Lo¨sung, zum anderen
eine 3%ige NaCl–Lo¨sung.
In Abbildung 4.27 sind die typischen Stromdichte–Potential–Kurven an dem grobko¨rnigen
und dem ECAP–umgeformten Kupfer in 1 M H2SO4–Lo¨sung (pH = 0,17) zu sehen. Beide Pro-
ben wiesen ein sehr a¨hnliches Verhalten auf und zeigten jeweils einen Aktiv–passiv– ¨Ubergang
(bei dem Passivierungspotential Ep) zwischen 350 mV und 450 mV gegenu¨ber der Kalomel-
elektrode sowie eine Gleichgewichtsanodenstromdichte (ian) direkt nach der Passivierung.
Dagegen stellt Abbildung 4.28 die charakteristischen Stromdichte–Potential–Verla¨ufe an
dem grobko¨rnigen und dem ECAP–umgeformten Kupfer in 3%ige NaCl–Lo¨sung (pH = 7,01)
dar. Auch hier gibt es keine signifikanten Unterschiede zwischen den beiden Kurven. Es existie-
ren in diesem Fall zwei Passivierungspotentiale. Das erste bei Ep1 kann durch einen sich auf der
Kupferoberfla¨che bildenden CuO–Film erkla¨rt werden [98, 99], wa¨hrend das zweite Passivie-
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8 x ECAP
ohne ECAP
Abbildung 4.27: Potentiodynamische Kurven gemessen an grobko¨rnigem und mittels ECAP
umgeformtem Kupfer in 1 M H2SO4–Lo¨sung [97].
rungspotential bei Ep2 mit der Oxidation zu Cu2O3 assoziiert werden kann. Es existiert in der
Kochsalzlo¨sung keine konstante Anodenstromdichte ian.
Folgende Korrosionscharakteristika wurden aus den gemessenenen Stromdichte–Potential–
Kurven ermittelt:
• das Korrosionspotential Ecorr als Maß fu¨r den Widerstand gegen Korrosion, welches von
der Oberfla¨chenbeschaffenheit der Probe abha¨ngt,
• die Korrosionsstromdichte icorr, welche die Korrosionsgeschwindigkeit in einem gegebe-
nen korrosiven Medium beim Korrosionspotential Ecorr beschreibt,
• die Gleichgewichtsanodenstromdichte ian, welche nach der Passivierung der Oberfla¨chen
erreicht wird und die Auflo¨sungsgeschwindigkeit im passivierten Zustand wiedergibt.
Die Ergebnisse der Korrosionsmessungen sind in Tabelle 4.1 zusammengefaßt. Wie man
erkennt, bestehen nur marginale Abweichungen in den Korrosionseigenschaften in den aus-
gewa¨hlten korrosiven Medien zwischen dem grobko¨rnigen und dem ultrafeinko¨rnigen Kup-
fer. Allerdings unterscheidet sich das Korrosionsverhalten in 1 M H2SO4–Lo¨sung und 3%iger
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ohne ECAP
8 x ECAP
Abbildung 4.28: Potentiodynamische Kurven gemessen an grobko¨rnigem und mittels ECAP
umgeformtem Kupfer in 3%iger NaCl–Lo¨sung [97].
NaCl–Lo¨sung signifikant. Abgesehen von der a¨hnlichen Korrosionsstromdichte sind alle ande-
ren Kenngro¨ßen im Falle der Kochsalzlo¨sung deutlich niedriger. Das zeigt, daß der Korrosions-
widerstand der verwendeten Kupferproben generell in der NaCl–Lo¨sung geringer war als in der
H2SO4–Lo¨sung. Dagegen war trotz der anna¨hernd gleichen Korrosionsstromdichte icorr in den
beiden Medien nach der Passivierung eine wesentlich kleinere anodische Auflo¨sungsgeschwin-
digkeit bei der Kochsalzlo¨sung zu beobachten. Dieser Effekt la¨ßt sich dadurch erkla¨ren, daß die
Korrosionsprodukte (zum Beispiel CuSO4 [99]), welche bei der Auflo¨sung in der verdu¨nnten
Schwefelsa¨ure an der Probenoberfla¨che entstehen, eine deutlich ho¨here Lo¨slichkeit aufweisen.
Zusa¨tzlich ist die gro¨ßere Auflo¨sungsgeschwindigkeit noch durch den deutlich niedrigeren pH–
Wert der 1 M H2SO4–Lo¨sung begu¨nstigt.
Ein wesentlicher Unterschied konnte im Korrosionsverhalten des grobko¨rnigen Kupfers im
Vergleich zum hochgradig plastisch umgeformten Kupfer trotzdem festgestellt werden. Zur
¨Uberpru¨fung der Lokalisation des Korrosionsangriffs wurden rasterelektronenmikroskopische
(REM) Untersuchungen (Tesla BS343, 15 kV) durchgefu¨hrt. Deren Ergebnisse sind in Abbil-
dung 4.29 zu sehen.
Das linke Teilbild zeigt den Angriff der NaCl–Lo¨sung an der Oberfla¨che der ECAP–umge-
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1 M H2SO4 Ecorr [mV] icorr [µA·cm−2] ian [mA·cm−2] Ep [mV]
ohne ECAP −79 45 159 470
8 x ECAP −54 30 142 361
3 % NaCl Ecorr [mV] icorr [µA·cm−2] ian [mA·cm−2] Ep1;Ep2 [mV]
ohne ECAP −234 23 6–12 37; 195
8 x ECAP −206 30 5–10 27; 185
Tabelle 4.1: Korrosionsdaten fu¨r grobko¨rniges und fu¨r mit ECAP umgeformtes Kupfer in
1 M H2SO4–Lo¨sung sowie 3%iger NaCl–Lo¨sung.
Abbildung 4.29: REM–Aufnahmen der Probenoberfla¨chen nach dem Korrosionstest in der
NaCl–Lo¨sung, links: ultrafeinko¨rniges Kupfer, rechts: grobko¨rniges Kupfer [97].
formten Probe. Es ist ein homogener und glatter Korrosionsangriff zu erkennen ohne Anzeichen
fu¨r eine bevorzugte Korrosion an den Korngrenzen. Dagegen offenbart das rechte Bild mit der
Oberfla¨che des grobko¨rnigen Kupfers einen deutlich heterogenen Korrosionsangriff, bei dem die
Korngrenzen signifikant sta¨rker betroffen sind als das Korninnere. Somit erweist sich, daß es bei
dem ultrafeinko¨rnigen Kupfer zu einer deutlich geringeren Lokalisation des Korrosionsangriffs
kommt, was fu¨r die gesamten Korrosionseigenschaften als vorteilhaft zu werten ist.
4.4.2 Leitfa¨higkeit
Gerade bei Kupfer ist dessen hohe Leitfa¨higkeit eine sehr wichtige Eigenschaft, welche beim
Legieren in vielen Fa¨llen stark reduziert wird. Es stellte sich die Frage, inwieweit bei der neu-
en ultrafeinko¨rnigen Mikrostruktur und den damit verbundenen verbesserten mechanischen Ei-
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genschaften auch die Leitfa¨higkeit erhalten bleibt. Dazu wurden gemeinsame Experimente zur
Messung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit mit Kollegen vom Technion in Haifa durchgefu¨hrt.
Der eingesetzte Versuchsaufbau verwendet eine stationa¨re Methode zur Bestimmung der
thermischen Leitfa¨higkeit [100]. Dabei wird einer Kupferprobe und einer Referenzprobe (Ma-
cor) der gleiche unidirektionale thermische Fluß auferlegt. Dazu wurden die Proben u¨bereinan-
der zwischen eine beheizte und eine geku¨hlte Platte eingebracht. Um den thermischen Wider-
stand zwischen den beiden Proben zu minimieren, wurden die Kontaktfla¨chen fein poliert und






















































































Abbildung 4.30: Schematischer Versuchsaufbau zur Messung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit (nach
[53]).
Abbildung 4.30 veranschaulicht die Versuchsanordnung. An denjenigen Stellen der Proben,
an denen die vier Thermoelemente angreifen, werden die Temperaturen Tn (n = 1, 2, 3, 4) ge-
messen. So ergibt sich bei einer bekannten Wa¨rmeleitfa¨higkeit kref der Referenzprobe eine ein-
fache Beziehung zur Ermittlung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit k der Kupferprobe:






Dabei sind l und b die in Abbildung 4.30 markierten Meßla¨ngen zwischen den jeweiligen
Thermoelementen. Der Gesamtmeßfehler dieses experimentellen Aufbaus ist geringer als 8 %,
was durch Testmessungen an Proben mit aus der Literatur bekannten Wa¨rmeleitfa¨higkeiten be-
wiesen wurde [53].
Die Ergebnisse der Untersuchungen sind in Abbildung 4.31 zu sehen. Um die geringe expe-
rimentelle Streuung der Meßwerte zu vedeutlichen, wurde jede eingesetzte ECAP–umgeformte
Kupferprobe in vier Teile zerlegt und fu¨r diese jeweils einzeln die Wa¨rmeleitfa¨higkeit bestimmt.
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Abbildung 4.31: Ergebnisse der Messungen der Wa¨rmeleitfa¨higkeit von ECAP–umgeformtem
Kupfer (nach [53]).
Die Ergebnisse fu¨r diese vier Teilstu¨cke wurden jeweils mit 1. Messung, 2. Messung, 3. Messung
sowie 4. Messung gekennzeichnet.
Deutlich ist zu erkennen, daß es durch ECAP nicht zu einer dramatischen Abnahme der
Wa¨rmeleitfa¨higkeit gegenu¨ber dem Literaturwert fu¨r grobko¨rniges Kupfer kommt. Interessant
ist, daß die Wa¨rmeleitfa¨higkeit sich nicht monoton vera¨nderte, sondern daß es ein fu¨r alle Pro-
ben reproduzierbares Minimum nach zwei ECAP–Durchga¨ngen gab. Eine mo¨gliche Erkla¨rung
ko¨nnte sein, daß in den verwendeten hochgradig plastisch umgeformten Proben die relative
Halbwertsbreite der Zellgro¨ßenverteilungen variiert. Ein derartiges Verhalten konnte durch Mes-
sungen der Verteilungen an gleichartig hergestellten Proben (Abbildung 4.4) besta¨tigt werden.
Nach einem Modell fu¨r die thermische Leitfa¨higkeit [53] ko¨nnte sich das auf die Elektronen-
reflektivita¨t und somit direkt auf die ermittelte Leitfa¨higkeit in der beobachteten Weise aus-
wirken. Es bleibt aus diesen Versuchen festzuhalten, daß ECAP zwar einen Einfluß auf die
Wa¨rmeleitfa¨higkeit besitzt, daß aber die verursachte Abnahme relativ gering ist. Da in Metallen
die Wa¨rmeleitfa¨higkeit und die elektrische Leitfa¨higkeit miteinander korrelieren (Wiedemann–
Franz–Gesetz), sind a¨hnliche Ergebnisse fu¨r die elektrische Leitfa¨higkeit zu erwarten.
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4.4.3 Verschleißverhalten
Die Frage der Verschleißbesta¨ndigkeit von ECAP–umgeformtem Kupfer wurde bisher in der
Literatur u¨berhaupt nicht behandelt. Fu¨r die Anwendung dieses Materials ist diese Eigenschaft
jedoch von Bedeutung. So wurden erste vorla¨ufige Experimente am IWW zu diesem Thema
durchgefu¨hrt [101].


















Abbildung 4.32: Massenverluste der Stift–Rolle–Systeme nach jeweils zweistu¨ndiger Versuchs-
dauer (nach [101]).
Dazu wurde ein Stift–Rolle–Versuch verwendet, bei dem die Stifte aus hochgradig pla-
stisch umgeformten Kupferproben mit verschiedenen Umformgraden bestanden. Das Ziel war
es, einen Kupfer–Kupfer–Kontakt, wie er in Kupfer–Steckverbindern besteht, nachzustellen. Da
mit der ECAP–Apparatur keine ausreichend großen Rollen hergestellt werden konnten, wurde
grobko¨rniges Kupfer als Ausgangsmaterial fu¨r die Rollen genommen. Die Versuchsdauer fu¨r
den Stift–Rolle–Versuch betrug jeweils zwei Stunden, es wurde eine Last von 100 N verwendet,
und die Geschwindigkeit der Rolle war 2 cm·s−1.
Die Abbildung 4.32 faßt die Ergebnisse der Versuchsreihe in Form der aufgetretenen Ge-
samtmassenverluste der Stift–Rolle–Systeme zusammen. Insgesamt liegt der Abbildung eine
niedrige Statistik zugrunde, sie soll nur Tendenzen aufzeigen. Die großen Fehlerbalken lassen
sich unter anderem auch damit begru¨nden, daß bei einigen Experimenten relativ fru¨h eine starke
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Scha¨digung der Oberfla¨che der Rollen auftrat und somit ein versta¨rkter Materialabtrag zu ver-
zeichnen war. Des weiteren blieb zum Teil auch von den Rollen abgetragenes Material an den
Stiften haften. Insgesamt zeigte sich, daß der Abtrag im Gesamtsystem bei diesen Versuchen
kaum von der Anzahl der ECAP–Umformungen abhing.
Einen Unterschied stellt man allerdings fest, wenn man die Oberfla¨chen der verwende-
ten Stifte untersucht. Die Oberfla¨chenrauhigkeit wurde mittels Weißlichtinterferometrie (Wy-
ko DMEMS NT 1000, Veeco Instruments) am Institut fu¨r Tribologie und Reibungstechnik be-
stimmt. Dazu wurde an jeweils etwa zehn Ausschnitten der entsprechenden Probenoberfla¨che
die Rauhigkeit ermittelt. Die Messungen wurden an einer grobko¨rnigen Kupferprobe und einer
Kupferprobe nach acht ECAP–Umformungen nach dem Verschleißtest durchgefu¨hrt. Beide Pro-
ben wiesen maximale Rißtiefen von bis zu 40 µm auf. Allerdings zeigte sich, daß die ECAP–
umgeformte Probe in allen betrachteten Ausschnitten eine deutlich geringere Oberfla¨chenrau-
higkeit aufwies. Mittelt man die gemessenen Oberfla¨chenrauhigkeiten der betrachteten Aus-
schnitte, ergibt sich fu¨r das grobko¨rnige Kupfer ein Wert von Ra = 1, 31 µm und fu¨r das ultra-
feinko¨rnige Kupfer ein Wert von Ra = 0, 84 µm. Somit la¨ßt sich feststellen, daß die hochgradig
plastisch umgeformten Proben nach den Verschleißtests eine glattere Oberfla¨che behalten als
das grobko¨rnige Kupfer.
Zusammenfassend la¨ßt sich sagen, daß das Korrosionsverhalten von ultrafeinko¨rnigem Kup-
fer in verdu¨nnter Schwefelsa¨ure sowie Kochsalzlo¨sung dem des grobko¨rnigen Kupfers sehr a¨hn-
lich ist. Allerdings kommt es beim ECAP–umgeformten Kupfer nicht zu einer Lokalisation des
Korrosionsangriffs, sondern zu einer gleichma¨ßigen Korrosion, was einen Vorteil gegenu¨ber
dem grobko¨rnigen Kupfer darstellt. Des weiteren wurde gezeigt, daß die Wa¨rmeleitfa¨higkeit von
Kupfer sich durch die hochgradige plastische Umformung nur geringfu¨gig verschlechtert, was
fu¨r die Anwendung reinen Kupfers relativ wichtig ist. Schließlich konnte angedeutet werden, daß
sich das Verschleißverhalten von Kupfer nach der ECAP–Umformung im Stift–Rolle–Versuch
nicht verschlechtert. Es wurden nach den Verschleißtests bei den mittels ECAP umgeformten
Proben geringere Oberfla¨chenrauhigkeiten festgestellt als im Falle des grobko¨rnigen Kupfers.
Kapitel 5
Einfluß von ECAP auf hochreines
Aluminium
5.1 Einleitung
Hochreines Aluminium wurde im Rahmen dieser Arbeit als Testmaterial fu¨r die Simulation des
ECAP–Prozesses ausgewa¨hlt (vergleiche Kapitel 7). Generell la¨ßt sich Aluminium recht gut
mittels ECAP verarbeiten, da es u¨ber eine nur geringe Festigkeit sowie, durch die Gitterstruktur
bedingt, u¨ber eine exzellente Umformbarkeit verfu¨gt.
Durch das große Interesse der Industrie am Werkstoff Aluminium gibt es weltweit inzwi-
schen mehrere Arbeitsgruppen, welche intensiv die Eigenschaften von Aluminiumlegierungen
nach der hochgradigen plastischen Umformung untersuchen. Dabei stehen verschiedene Aspek-
te im Vordergrund. Unter anderem bescha¨ftigt man sich gezielt mit der Eigenschaftsverbesse-
rung bestimmter Aluminiumlegierungen. Dazu geho¨ren insbesondere thermomechanische Rou-
ten zur Optimierung der mechanischen Eigenschaften ausscheidungsha¨rtender Legierungen wie
der Al–Mg–Si–Legierung 6061 [102, 103]. In diesen Arbeiten wurde gezeigt, daß man durch ei-
ne geeignete Wa¨rmebehandlung nach der ECAP–Umformung eine Steigerung insbesondere der
Festigkeit erreichen kann. ¨Ahnliche Studien, in denen es auch um den Einfluß der Ausscheidun-
gen auf die mechanischen Eigenschaften ging, wurden in letzter Zeit an der ebenfalls industriell
ha¨ufig verwendeten Al–Mg–Si–Legierung 6082 durchgefu¨hrt [104, 105, 106]. Die Vorgehens-
weise zum Erzielen von hoher Festigkeit und Duktilita¨t in ausscheidungsha¨rtenden Aluminium-
legierungen wurde vor kurzem sehr gut in [107] beschrieben, wobei eine Aluminiumlegierung
mit 10,8 Gew.–% Silber als Testlegierung eingesetzt wurde. Dabei konnte durch ECAP mit nach-
folgendem Altern bei 100◦C fu¨r 100 Stunden gegenu¨ber dem grobko¨rnigen Material, welches
nur lo¨sungsgeglu¨ht und dann unter gleichen Bedingungen gealtert wurde, eine deutliche Stei-
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gerung der Zugfestigkeit (von 180 MPa auf 270 MPa) bei leicht verbesserter Duktilita¨t erzielt
werden. Die Ursache fu¨r eine solche Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wird in der
Bildung nanoskaliger Ausscheidungen in der Matrix gesehen. Neben diesen Ausscheidungen
spielt noch die wa¨hrend der Alterung auftretende Erholung, welche zu einem Abbau der inneren
Spannungen fu¨hrt, sowie die Tatsache, daß bei der Alterungstemperatur kaum eine Kornver-
gro¨berung auftritt, eine entscheidende Rolle fu¨r das Einstellen der gewu¨nschten Eigenschaften.
Ein weiteres Thema, welches fu¨r die Anwendungen von Aluminiumlegierungen eine wichti-
ge Rolle spielt, ist die Mo¨glichkeit, durch ECAP–Umformung und eventuell geeignete nachfol-
gende Wa¨rmebehandlung superplastische Zusta¨nde erreichen zu ko¨nnen. Insbesondere sind da-
bei superplastische Eigenschaften bei niedrigen Temperaturen und relativ hohen Dehngeschwin-
digkeiten interessant. So konnten im Falle der Al–Zn–Mg–Cu–Legierung 7034 bei einer Um-
formgeschwindigkeit von 10−2 s−1 Bruchdehnungen von u¨ber 1000 % realisiert werden [108,
109]. Ebenso ist, wenn auch bei geringeren Verformungsgeschwindigkeiten von 3,3·10−4 s−1,
superplastisches Verhalten in einer Al–Mg–Sc–Legierung bei einer niedrigen homologen Tem-
peratur von nur 200◦C realisiert worden [110].
Auch u¨ber Forschungsergebnisse an technisch reinem Aluminium (Reinheit 99,5 %), wel-
ches sich hervorragend als Modellmaterial eignet, sind erste Vero¨ffentlichungen erschienen [111,
112, 113], welche die Evolution der Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften be-
schreiben. Ebenso gibt es erste Arbeiten, die sich mit der Texturentwicklung von reinen Alumi-
nium nach ECAP bescha¨ftigen [114, 115, 116].
5.2 ECAP an hochreinem Aluminium
Das als Modellmaterial am IWW eingesetzte Aluminium war, im Gegensatz zu dem in den mei-
sten Studien verwendete technisch reinen Werkstoff, mit einer Reinheit von > 99,99 % hoch-
rein. Der deutlich reduzierte Grad an Verunreinigungen stabilisierte das Material bei und nach
der ECAP–Umformung thermisch weitaus weniger, als es in Vergleichsstudien der Fall war.
Dennoch konnten a¨hnliche Korngro¨ßen und mechanische Eigenschaften erzielt werden. Die Zu-
nahme der Festigkeit des hochreinem Aluminiums zeigt Abbildung 5.1.
Es war durch die hochgradige plastische Umformung ein starker Anstieg der 0,2%–Dehn-
grenze von etwa 30 MPa auf u¨ber 100 MPa zu verzeichnen. Wie auch beim Kupfer wurde ei-
ne schnelle Sa¨ttigung der Festigkeit erreicht. Ebenso ist beim hochreinen Aluminium die star-
ke Festigkeitssteigerung mit einer deutlichen Abnahme der Duktilita¨t verbunden. Spannungs–
Dehnungs–Kurven hochreinen Aluminiums sind in Abbildung 5.2 zu sehen.
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Abbildung 5.1: Einfluß zunehmender ECAP–Umformung auf die 0,2%–Dehngrenze von hoch-
reinen Aluminium.














Abbildung 5.2: Spannungs–Dehnungs–Kurven von hochreinem Aluminium nach ECAP (ǫ˙ =
10−3s−1) (nach [115]).
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Man erkennt ganz klar die fu¨r reines Aluminium relativ niedrige Bruchdehnung bei einem
signifikanten Zuwachs an Festigkeit. Im Vergleich dazu betra¨gt die Bruchdehnung im weich-
geglu¨hten Zustand etwa 40 %. Auch hier kam es im Zugversuch zu einer Entfestigung nach dem
Erreichen der Streckgrenze. Generell sind die Unterschiede im Zugversuch zwischen den ver-
schieden ha¨ufig umgeformten ECAP–Proben sehr gering. Bei niedrigerer Dehngeschwindigkeit
kann sich die Duktilita¨t, insbesondere bei ho¨heren Umformgraden, noch verbessern (Ergebnisse
an Aluminium mit einer Reinheit von 99,5 %) [117, 118].
2 µm 2 µm
Abbildung 5.3: TEM–Aufnahmen von hochreinem Aluminium nach einer (links) und nach zwei
ECAP–Umformungen (rechts), Route C [115].
Abbildung 5.3 entha¨lt TEM–Aufnahmen des hochreinen Aluminiums nach der ECAP–Um-
formung, Route C. Aus beiden Bildern wird ersichtlich, daß bereits eine Kornfeinung stattge-
funden hat. Allerdings hat sich noch keine ausgepra¨gte neue Kornstruktur gebildet. Dieses ge-
schieht jedoch nach acht ECAP–Durchga¨ngen, wobei dann aber bereits eine teilweise rekristal-
lisierte Mikrostruktur vorliegt. Der Grund fu¨r die beim ECAP–Pressen eintretende dynamische
Rekristallisation ist in der hohen Reinheit des verwendeten Werkstoffs zu sehen. Abbildung 5.4,
rechts, veranschaulicht diesen Effekt. Es sind klar definierte Korngrenzen sowie Tripelpunkte zu
erkennen. Untersuchungen der Misorientierung benachbarter Ko¨rner in diesem rekristallisierten
Bereich mittels Analyse der Kikuchi–Linien haben ergeben, daß es sich in allen betrachteten
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Fa¨llen um Großwinkelkorngrenzen handelt [119]. Nach vier ECAP–Durchga¨ngen (Abbildung
5.4, links), war diese Gefu¨geneubildung noch nicht so weit fortgeschritten. Allerdings gab es
auch bei dieser Probe schon Bereiche, welche eine beginnende Rekristallisation aufwiesen. Die-
se Effekte waren an Aluminiumproben mit einer geringeren Reinheit so nicht zu beobachten;
auch zeigte sich dort eine wesentlich geringere Korngro¨ße [120].
2 µm 4 µm
Abbildung 5.4: TEM–Aufnahmen von hochreinem Aluminium nach vier (links) [115] und nach
acht ECAP–Umformungen (rechts) [119], Route C.
Die Evolution des Zelldurchmessers nach ECAP fu¨r das hochreine Aluminium ist in Ab-
bildung 5.5 dargestellt. Die Ausgangskorngro¨ße vor der hochgradigen plastischen Umformung
betrug etwa 2 mm. Bereits nach einem ECAP–Durchgang ist eine wesentliche Reduktion der
Korngro¨ße auf etwa 1,3 µm im Transmissionselektronenmikroskop zu erkennen. Die weiteren
ECAP–Umformungen fu¨hrten zu einer zusa¨tzlichen, geringen Verkleinerung der mittleren Korn-
gro¨ße auf bis zu etwa 750 nm, bei der allerdings eine Sa¨ttigung der Kornfeinung erreicht sein
sollte. TEM–Aufnahmen nach acht Preßvorga¨ngen haben besta¨tigt, daß eine bei diesem hoch-
reinen Werkstoff auftretende Rekristallisation wieder zu einer Vergro¨berung der Mikrostruktur
beitra¨gt. Da es sich um dynamische Rekristallisation handelt, wird die Korngro¨ße sich allerdings
auch bei weiteren ECAP–Umformungen nicht wesentlich a¨ndern, da es dann zu einer ¨Uberlage-
rung der beiden Effekte Kornfeinung und Rekristallisation kommt. Vielmehr wird sich eine Art
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Gleichgewichtskorngro¨ße fu¨r die verwendeten Prozeßparameter einstellen. Auch hier sei wie-
der darauf hingewiesen, daß diese bei den Untersuchungen an hochreinem Aluminium deutlich
sichtbare Rekristallisation unter ECAP nicht bei weniger reinem Aluminium beobachtet wird.
Denn der unreinere Werkstoff verfu¨gt sowohl u¨ber eine geringere Neigung zur Erholung als auch
u¨ber eine signifikant niedrigere Beweglichkeit der Korngrenzen [118].
















Abbildung 5.5: Evolution der Zellgro¨ße im hochreinen Aluminium mit zunehmender Zahl an
ECAP–Umformungen.
Insgesamt la¨ßt sich aus den ECAP–Versuchen an hochreinem Aluminium sagen, das die glei-
chen Kornfeinungseffekte wie beim Kupfer vorliegen. Allerdings sind die erreichten Korngro¨ßen
wesentlich gro¨ßer, was zum einen zuru¨ckzufu¨hren ist auf die hohen Reinheit des verwendeten
Aluminiums, zum anderen auch auf die bei Aluminium deutlich ho¨here Stapelfehlerenergie. Wie
bereits erwa¨hnt, dienten die hier durchgefu¨hrten Versuche an hochreinem Aluminium lediglich
der Verifizierung der spa¨ter beschriebenen Modelle (Kapitel 7).
Kapitel 6
Einfluß von ECAP auf
Magnesiumlegierungen
6.1 Einleitung
Magnesiumlegierungen sind aufgrund ihrer geringen Dichte und der guten spezifischen Festig-
keiten hervorragende Konstruktionswerkstoffe, besonders in der Luft- und Raumfahrt sowie im
Automobilbau [121]. Daher sind die Optimierung der mechanischen Eigenschaften beziehungs-
weise die Mo¨glichkeit der superplastischen Umformbarkeit ein wesentlicher Grund, sich mit
hochgradiger plastischer Umformung an diesen Werkstoffen zu bescha¨ftigen.
Die Anwendung eines hochgradigen plastischen Umformprozesses auf diese Materialien
ist aufgrund der hexagonalen Gitterstruktur der Magnesiumlegierungen nur unter Verwendung
erho¨hter Temperaturen mo¨glich [122], um eine Scha¨digung der Proben bei den Preßvorga¨ngen
zu vermeiden. Dieses erkla¨rt sich daraus, daß bei Magnesium erst oberhalb von 225◦C neben der
bereits bei Raumtemperatur stattfindenden Gleitung der Versetzungen auf den Basisebenen (so-
wie auftretender pyramidaler Zwillingsbildung [123]) auch zusa¨tzliche pyramidale Gleitebenen
aktiviert werden ko¨nnen [124], welche eine rißfreie Umformung zulassen.
Allerdings steht die Kornfeinung in Konkurrenz zu den bei erho¨hten Umformtemperaturen
leicht ablaufenden Prozessen der Erholung bis hin zur dynamischen Rekristallisation wa¨hrend
der Umformung, welche die minimal erreichbare Korngro¨ße begrenzt. Dieses zeigt sich auch an
einigen in der Literatur zu findenden Resultaten, in denen nur u¨ber eine relativ geringe Korn-
feinung mit marginaler Verbesserung der mechanischen Eigenschaften berichtet wird. Ha¨ufig
werden dabei Korngro¨ßen von u¨ber 1 µm beobachtet. Zum Beispiel wurde in [125] dargelegt,
daß nach ECAP an reinem Magnesium eine Korngro¨ße von lediglich 130 µm erreicht wurde
(Prozeßtemperatur etwa 400◦C, Ausgangskorngro¨ße 400 µm), wa¨hrend eine bei 200◦C umge-
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formte Legierung mit 0,9 % Aluminium eine finale Korngro¨ße von 17 µm erzielte (Ausgangs-
korngro¨ße 100 µm). Diese Verringerung der Korngro¨ße fu¨hrte in beiden Fa¨llen zu einer Ver-
besserung der Festigkeit und Duktilita¨t im Vergleich zum jeweiligen Ausgangsmaterial vor der
ECAP–Umformung.
Eine wichtige technische Magnesiumknetlegierung ist die Legierung ZK60 (Magnesium mit
6 Gew.–% Zink und 0,5 Gew.–% Zirkonium). Bei diesem relativ hochfesten Werkstoff ist es von
Interesse, bei mo¨glichst niedrigen Temperaturen superplastisches Umformverhalten zu realisie-
ren. Mittels ECAP konnte eine Niedrigtemperatursuperplastizita¨t bei 260◦C und einer Dehnrate
von 3 ·10−3 s−1 bei einer mittleren Korngro¨ße von etwa 1 µm erreicht werden [126]. Wird ZK60
bei 200◦C hochgradig plastisch umgeformt, so kann eine extreme Superplastizita¨t verwirklicht
werden. So wurde bei einer Testtemperatur von 220◦C mit einer Dehnrate von 3 · 10−4 s−1 eine
Bruchdehnung von 2040 % beobachtet [127, 128]. Es erwies sich, daß man bei erho¨hten Prozeß-
temperaturen eine bimodale Kornstruktur in dieser Legierung einstellen kann [129], die es auch
ermo¨glicht, nachfolgend ECAP bei Raumtemperatur zur Bildung einer sehr feinen homogenen
Mikrostruktur durchzufu¨hren [130].
Es ko¨nnen auch weitere technisch relevante physikalische Eigenschaften mit Hilfe der hoch-
gradigen plastischen Umformung an der Legierung ZK60 optimiert werden. So wurde in [131]
gezeigt, daß auf diese Weise die Wasserstoffspeicherkinetik von ZK60 signifikant erho¨ht werden
konnte, was fu¨r die Anwendung dieses Werkstoffs als Wasserstoffspeicher fu¨r Brennstoffzellen
von Bedeutung sein kann.
Eine sehr wichtige Gruppe technischer Magnesiumlegierungen sind Legierungen des Sy-
stems Mg–Al–Zn (Bezeichnung: AZxy, x: Aluminiumgehalt in Gew.–%, y: Zinkgehalt in Gew.–
%). ECAP–Experimente an der im Automobilbau vielfach eingesetzten Gußlegierung AZ91 er-
gaben eine mo¨gliche Kornfeinung von 150 µm auf eine finale Gro¨ße von etwa 10 µm [132]. Die
dafu¨r notwendige Prozeßtemperatur lag bei 280◦C. Unterhalb dieser Temperatur kam es bei den
Preßvorga¨ngen zu Rissen innerhalb der Proben. Es wurden eine hohe Versetzungsdichte, zahl-
reiche Zwillinge sowie Spuren einer dynamischen Rekristallisation in den Proben gefunden.
Wie wichtig es ist, durch eine geeignete Prozeßfu¨hrung die Preßtemperaturen niedrig zu
halten, beschreibt die Arbeit von Mabuchi und Koautoren [133]. Diese konnten einen ECAP–
Prozeß bei nur 185◦C durchfu¨hren, was die Korngro¨ße auf etwa 1 µm verringerte. Ein Vergleich
der Fließspannungen mit konventionell extrudiertem Material (Korngro¨ße 1,2 µm) ergab aller-
dings niedrigere Werte fu¨r das ECAP–umgeformte Material, was die Autoren durch einen Tex-
tureffekt erkla¨rten. Allerdings ist die nach ECAP erhaltene Mikrostruktur einer superplastischen
Umformung dieser Legierung zuga¨nglich [134, 135]. Bei einer Temperatur von 200◦C konnte
mit einer geringen Dehnrate von 6 · 10−5 s−1 eine maximale Bruchdehnung von 661 % erreicht
werden. Das Auftreten von Korngrenzengleiten unter den Versuchsbedingungen wird fu¨r diese
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superplastischen Eigenschaften verantwortlich gemacht [136].
Wird dem ECAP–Prozeß noch eine Extrusion vorgeschaltet (EX–ECAP, [137, 138]), konn-
te bei einer a¨hnlichen Legierung (Magnesium mit 9 Gew.–% Aluminium) eine Korngro¨ße von
etwa 700 nm bei einer ECAP–Prozeßtemperatur von 200◦C eingestellt werden [139]. Die vor-
hergehende Extrusion reduzierte die Korngro¨ße von etwa 50 µm (Gußzustand) auf 12 µm. Mit
diesem Material wurde nach zwei ECAP–Umformungen bei einer Testtemperatur von 200◦C
eine maximale Bruchdehnung von 840 % bei einer Dehnrate von 3, 3 · 10−4 s−1 beobachtet.
Ein Bericht u¨ber hochgradige plastische Umformungen an AZ61 beinhaltet wiederum einen
Prozeß bei der relativ hohen Temperaturen von 275◦C. Es wurde dabei eine Korngro¨ße von
8,4 µm mit einem rekristallisierten Gefu¨ge erzielt [103]. Dadurch wurde bei etwa gleicher Zug-
festigkeit nach ECAP die Streckgrenze abgesenkt, so daß es zu einer Erho¨hung der Bruchdeh-
nung von 32 % auf 55 % kam.
Genauer untersucht wurde die ebenfalls fu¨r den Automobilbau sehr wichtige Knetlegierung
AZ31. Auch bei diesem Werkstoff ist es von Bedeutung, die Prozeßtemperaturen so niedrig wie
mo¨glich zu halten. Laut Berichten in der Literatur wurde diese Legierung bei 300◦C hochgra-
dig plastisch umgeformt, wobei nur eine ma¨ßige Kornfeinung von 50 µm auf 25 µm erreicht
wurde [141], ohne daß sich die mechanischen Eigenschaften signifikant gea¨ndert ha¨tten. Eine
Korngro¨ße von ca. 5 µm wurde bei einer Prozeßtemperatur von 270◦C gebildet, wobei eine ho-
he Preßgeschwindigkeit von 20 mm·s−1 vorlag, die Proben also aus dem Wa¨rmeeinflußbereich
der Preßmatrize schnell entfernt wurden [142]. Noch feinere Korngro¨ßen ergaben sich bei einer
Prozeßtemperatur von 220◦C (2,2 µm, [143]) beziehungsweise 200◦C (1 µm, [144]).
Zusammenfassend la¨ßt sich nach [145] feststellen, daß die Kornfeinung durch ECAP in
AZ31 (und sicherlich auch in verwandten Legierungen) von drei wichtigen Faktoren abha¨ngt.
Erstens ist eine regelma¨ßige Kornstruktur erst nach mehreren Preßvorga¨ngen realisierbar; zwei-
tens ist, wie bereits gesehen, die Effizienz der Kornfeinung bei niedrigen Temperaturen ver-
bessert; und drittens ist es sehr wichtig, vor dem ECAP–Prozeß bereits eine homogene und
a¨quiaxiale Mikrostruktur (auch mo¨glichst feinko¨rnig) als Ausgangspunkt zu haben. Letzteres
erkla¨rt auch, warum manche Autoren sehr hohe Prozeßtemperaturen eingesetzt hatten. Eine
hochgradige plastische Umformung war bei einer ungu¨nstigen Ausgangsstruktur nur bei diesen
hohen Temperaturen zu verwirklichen, ohne daß die Proben Risse zeigten. Selbstversta¨ndlich
beeinflussen auch die charakteristischen Merkmale der verwendeten ECAP–Werkzeuge und des
durchgefu¨hrten Prozesses die erwu¨nschte Absenkung der Prozeßtemperaturen. Damit bietet sich
auch die Mo¨glichkeit, bei mehreren ECAP–Umformungen die Prozeßtemperatur schrittweise zu
erniedrigen, da sich ja bereits eine a¨quiaxiale, relativ feinko¨rnige Mikrostruktur durch die vor-
herige Umformung gebildet hat [146, 147].
Versuche zu den mechanischen Eigenschaften von AZ31 nach ECAP ergaben zumeist, daß
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sich durch die hochgradige plastische Umformung eine erho¨hte Festigkeit einstellte, welche sich
allerdings wenig von der durch Extrusion erreichbaren Festigkeit unterschied. Allerdings wurde
mehrfach ein deutlicher Anstieg der Duktilita¨t bis hin zu dem bereits beschriebenen superplasti-
schen Verhalten beobachtet. Die Ursache dafu¨r wird neben der generellen Kornfeinung auch in
der gegenu¨ber der Extrusion vera¨nderten Textur nach der ECAP–Umformung gesehen [148].
Der Schwerpunkt der direkt am IWW durchgefu¨hrten Arbeiten an Magnesiumlegierungen
liegt bei den Legierungen AS21X (Magnesium mit 2 Gew.–% Aluminium und 1 Gew.–% Silizi-
um sowie einem Zusatz an Seltenen Erden) [149, 150] und AZ31 [38, 151, 152]. Im folgenden
sollen einige der an der Legierung AZ31 erzielten Ergebnisse, insbesondere in Hinblick auf
die Entwicklung der Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften sowie den Einfluß der
ECAP–Umformung auf die akustische Emission, dargestellt werden.
6.2 ECAP an AZ31
Im Rahmen der an der TU Clausthal erfolgten Studien stand insbesondere die Knetlegierung
AZ31 im Vordergrund. Der Ausgangszustand dieses Werkstoffs wurde zum einen durch Preß-
gießen (squeeze casting) [153] eingestellt, was nach den obigen Beschreibungen eine relativ
ungu¨nstige Startbedingung fu¨r das Erreichen einer feinen Kornstruktur nach ECAP ist, zum an-
deren wurde EX–ECAP (ECAP nach Extrusion) durchgefu¨hrt.
6.2.1 Entwicklung der mechanischen Eigenschaften und der Mikrostruk-
tur von AZ31
Nach dem Preßgießen der Legierung AZ31 wurde diese als Ausgangsmaterial fu¨r ECAP–Ex-
perimente verwendet. Die typische Korngro¨ße dieses Werkstoffs lag bei 450 µm [151]. Hoch-
gradige plastische Umformungen wurden in einer der in Kapitel 3.3 beschriebenen Matrizen bei
einer Temperatur von 200◦C durchgefu¨hrt. Dabei wurden Proben mit einer und mit vier ECAP–
Umformungen nach Route BC hergestellt.
Die Festigkeit wurde durch Druckversuche mit einer Dehnrate von 10−3 s−1 an zylindri-
schen Proben mit einem Verha¨ltnis von Ho¨he zu Durchmesser von 1,5 ermittelt. Dabei wurde
die Dehnung durch die Verschiebung des Querhaupts der Universalpru¨fmaschine bestimmt. Die
Druckversuche erfolgten sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erho¨hten Temperaturen von
200◦ und 300◦C.
Die Temperaturabha¨ngigkeit der Streckgrenze der Proben direkt nach dem Preßgießen sowie
zusa¨tzlich nach einer beziehungsweise vier ECAP–Umformungen ist in Abbildung 6.1 veran-
schaulicht.
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Abbildung 6.1: Abha¨ngigkeit der Streckgrenze von der Temperatur fu¨r AZ31 nach reinem Preß-
gießen ohne weitere Umformung sowie nach Preßgießen und ECAP (nach [38]).
Es zeigte sich, daß fu¨r den Ausgangswerkstoff und das Material nach einem ECAP–Durch-
gang zwei Temperaturbereiche existieren. Bei Temperaturen bis 200◦C bleibt die Streckgren-
ze konstant, sie sinkt erst bei ho¨heren Temperaturen ab. Die Festigkeit der Probe nach einem
Preßvorgang ist bei Raumtemperatur deutlich gro¨ßer als vor der hochgradigen plastischen Um-
formung. Sie kann durch weitere Umformungen noch deutlich gesteigert werden, wie aus der
Abbildung fu¨r die Probe nach vier Preßdurchga¨ngen zu erkennen ist. Allerdings fa¨llt bei dieser
Probe die Streckgrenze bei erho¨hter Temperatur sehr viel sta¨rker ab. Die Erkla¨rung fu¨r dieses
Verhalten ergibt sich aus der TEM–Analyse der zugeho¨rigen Mikrostrukturen.
Eine typische Mikrostruktur nach einem ECAP–Durchgang ist in Abbildung 6.2 dargestellt.
Deutlich ist zu sehen, daß Bereiche mit einer Deformationsstruktur, gepaart mit einer hohen
Versetzungsdichte und homogen verteilten Versetzungen, sowie Gebiete mit einer bereits aus-
gebildeten Versetzungszellenstruktur in Form von parallelen Ba¨ndern vorlagen. Somit war die
beschriebene Struktur insgesamt betrachtet stark inhomogen, wies aber keine Zeichen von Re-
kristallisation auf.
Weitere ECAP–Umformungen (insgesamt vier Durchga¨nge) fu¨hrten zur Bildung von Ko¨rnern
mit ausgepra¨gten Korngrenzen und großen Misorientierungen bezu¨glich ihrer Nachbarko¨rner. Es
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Abbildung 6.2: Mikrostruktur von AZ31 nach einer ECAP–Umformung, links: versetzungsrei-
che Deformationsstruktur, rechts: Versetzungszellen (aus [154]).
entstand eine Struktur, welche neben gro¨ßeren Ko¨rnern (1 µm bis 3 µm Durchmesser) zahlrei-
che ultrafeinko¨rnige Anteile (500 nm bis 800 nm Durchmesser) besaß. Einige Ko¨rner waren ver-
setzungsarm, wa¨hrend andere eine sehr hohe Versetzungsdichte aufwiesen. Auch gab es immer
noch einen geringen Anteil der Mikrostruktur, in welchem a¨hnliche Deformationsstrukturen wie
in der Probe nach einem Preßvorgang zu beobachten waren. Eine typische Mikrostruktur nach
vier ECAP–Umformungen ist in Abbildung 6.3 veranschaulicht.
Untersuchungen der Mikrostruktur nach einem Druckversuch bei 300◦C zeigten, daß dy-
namische Rekristallisation wa¨hrend der Umformung auftrat. Allerdings war der Grad der Re-
kristallisation bei den Proben nach einem ECAP–Durchgang signifikant niedriger als bei den
Proben nach vier ECAP–Umformungen. So wurden nach einem Preßvorgang auch nach einem
Druckversuch, bei welchem eine Stauchung von 1 % gewa¨hlt wurde, nur relativ wenige rekri-
stallisierte Ko¨rner gefunden, wa¨hrend dagegen u¨berwiegend Bereiche mit hoher Versetzungs-
dichte sowie mit Versetzungszellen vorlagen [154]. Auch erwiesen sich diese Proben nach dem
Druckversuch als inhomogen bezu¨glich der Beobachtungsrichtung, so daß in der longitudina-
len Richtung deutlich mehr rekristallisierte Ko¨rner mit einem Durchmesser von etwa 1 µm zu
sehen waren. Nach vier ECAP–Umformungen war es hingegen zu einer Rekristallisation beim
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Abbildung 6.3: Mikrostruktur von AZ31 nach vier ECAP–Umformungen (aus [154]).
nachfolgenden Druckversuch gekommen; es lagen ausschließlich rekristallisierte Ko¨rner mit
Korngro¨ßen von einigen Mikrometern vor, wobei einige wenige Ko¨rner eine erho¨hte Verset-
zungsdichte besaßen [154]. Diese Struktur war sehr homogen.
Die Evolution der Mikrostruktur in AZ31 nach Preßgießen, wie sie aus den TEM–Aufnahmen
ersichtlich wird, la¨ßt sich wie folgt zusammenfassen: Zuna¨chst fu¨hrt die ECAP–Umformung
zur Entstehung und Anha¨ufung von Versetzungen im grobko¨rnigen Material, so daß die Ver-
setzungen zuna¨chst relativ homogen im Werkstoff verteilt sind. Bei weiterer Dehnung bilden
sich Versetzungszellen, welche sich zu neuen Ko¨rnern weiterentwickeln. Bei den hohen Pro-
zeßtemperaturen und gleichzeitiger hoher Versetzungsdichte kommt es zu einer dynamischen
Rekristallisation und somit zu inhomogenen Mikrostrukturen, welche sowohl Bereiche hoher
Versetzungsdichte als auch neue rekristallisierte Ko¨rner enthalten.
Diese Mikrostrukturen nach ECAP ko¨nnen zur Erkla¨rung der beobachteten Abnahme der
Streckgrenze (Abbildung 6.1) in Druckversuchen bei erho¨hten Temperaturen herangezogen wer-
den. So findet bei der Probe nach vier ECAP–Umformungen eine starke Rekristallisation und
eine Formation von Ko¨rnern, welche nur noch eine geringe Versetzungsdichte aufweisen, statt,
so daß dieses zu einer u¨berproportionalen Abnahme der Streckgrenze fu¨hren kann.
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6.2.2 Zusammenhang zwischen akustischer Emission und mechanischen
Eigenschaften an AZ31
Vergleichend zu den zuvor beschriebenen Untersuchungen der Streckgrenze und der Mikrostruk-
turentwicklung wurden ebenfalls Experimente zur akustischen Emission (AE) im Druckversuch
durchgefu¨hrt [155].
Die Messung der akustischen Emission hat sich als Methode zur Bestimmung dynamisch
ablaufender Prozesse wa¨hrend der plastischen Umformung etabliert [156, 157]. Die Signale der
akustischen Emission stammen von kurzlebigen elastischen Wellen, welche innerhalb des Werk-
stoffs durch rasche lokalisierte ¨Anderungen der Struktur ausgelo¨st werden. Typischerweise sind
kollektive Versetzungsbewegungen und Zwillingsbildung Quellen starker akustischer Emission
[156].
Erste Studien zur akustischen Emission an der Legierung AZ31 vero¨ffentlichten Friesel und
Carpenter [158]. In deren Untersuchungen wurden Versetzungsgleiten und die Bildung von Ver-
formungszwillingen als hauptsa¨chliche Quellen der akustischen Emission identifiziert.
Es wurden Druckversuche mit einer in–situ–Erfassung der akustischen Emission durch-
gefu¨hrt. Sie erfolgten an zylindrischen Proben mit einem Verha¨ltnis von Ho¨he zu La¨nge von 1,5
mit einer Dehnrate von 10−3 s−1 sowohl bei Raumtemperatur als auch bei 200◦C und 300◦C.
Zur gleichzeitigen Ermittlung der akustischen Emission wurde, da bei den Druckversuchen
bei erho¨hten Temperaturen nicht im Ofen gemessen werden konnte, ein Wellenleiter an der
Probe befestigt, welcher den Schall zum außerhalb des Ofens angebrachten Meßkopf leitete.
Das AE–Signal wurde dann nach einer Vorversta¨rkung mit einem kommerziellen AE–System
(Dakel XEDO–3) aufgezeichnet. Die Gesamtversta¨rkung betrug in diesem Meßaufbau 94 dB.
Abbildung 6.4 veranschaulicht die Ergebnisse der Druckversuche bei verschiedenen Tempe-
raturen an AZ31–Proben, welche direkt nach dem Preßgießen untersucht wurden. Hierbei ist die
Skalierung der Abszisse fu¨r das obere und untere Teilbild identisch. Man erkennt eine Abnahme
der Streckgrenze und einen Anstieg der Duktilita¨t, wie es bei ho¨heren Versuchstemperaturen im
Druckversuch zu erwarten ist. Die Za¨hlraten der AE–Messungen ergaben ein charakteristisches
Maximum nahe der makroskopischen Streckgrenze, welchem eine AE–Aktivita¨t mit langsam
abnehmenden Za¨hlraten folgte. Es zeigte sich, daß diese Abnahme bei erho¨hten Temperaturen
(200◦C und 300◦C) deutlich geringer ausfiel als bei Raumtemperatur. Des weiteren wurde die
maximale Za¨hlrate bei 200◦C erhalten. ¨Ahnliche Resultate wurden auch schon an der Legierung
AM50 beobachtet [159].



















Abbildung 6.4: Vergleich zwischen Druckkurven (wahre Spannung in Abha¨ngigkeit von der





















Abbildung 6.5: Vergleich zwischen Druckkurven (Raumtemperatur, wahre Spannung in
Abha¨ngigkeit von der wahren Dehnung) und der zugeho¨rigen akustischen Emission an AZ31
nach einer und nach vier ECAP–Umformungen [155].
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Abbildung 6.5 faßt die Ergebnisse der Druckversuche bei Raumtemperatur sowie die zu-
geho¨rige akustische Emission nach einer sowie nach vier ECAP–Umformungen zusammen. Im
Vergleich zu dem nicht ECAP–prozessierten Material (Abbildung 6.4) ist die Streckgrenze die-
ser umgeformten Werkstoffe merklich angewachsen. Die Kurvenform fu¨r den Verlauf der aku-
stischen Emission mit zunehmender Dehnung ist nach einem ECAP–Durchgang fast identisch
mit derjenigen des Materials direkt nach dem Preßgießen. Dieses kann so interpretiert wer-
den, daß die Mechanismen fu¨r die AE in beiden Zusta¨nden gleich sind. Die Probe nach vier
ECAP–Umformungen dagegen, welche schon eine ausgebildete ultrafeinko¨rnige Mikrostruktur
aufweist, verfu¨gt u¨ber eine um einen Faktor zehn schwa¨chere AE–Za¨hlrate, was den starken




















Abbildung 6.6: Vergleich zwischen Druckkurven (200◦C, wahre Spannung in Abha¨ngigkeit von
der wahren Dehnung) und der zugeho¨rigen akustischen Emission an AZ31 nach einer und nach
vier ECAP–Umformungen [155].
Abbildung 6.6 zeigt das AE–Verhalten bei Druckversuchen, welche bei einer Temperatur von
200◦C durchgefu¨hrt wurden. Auch hier ergab sich fu¨r die Probe nach einer ECAP–Umformung
ein a¨hnliches Verhalten wie direkt nach dem Preßgießen. Die akustische Emission nahm im
Vergleich zu den Raumtemperaturexperimenten bei steigender Dehnung sehr viel langsamer ab.
Dagegen war nach vier Preßvorga¨ngen nur noch eine um mehrere Gro¨ßenordnungen schwa¨chere
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Abbildung 6.7: Vergleich zwischen Druckkurven (300◦C, wahre Spannung in Abha¨ngigkeit von
der wahren Dehnung) und der zugeho¨rigen akustischen Emission an AZ31 nach einer und nach
vier ECAP–Umformungen [155].
In der Abbildung 6.7 ist das ermittelte AE–Verhalten bei Druckversuchen bei 300◦C fu¨r
hochgradig plastisch umgeformte Proben zu sehen. Bei diesen hohen Temperaturen wurde nun,
abweichend vom nicht ECAP–prozessierten Material, auch fu¨r die Proben nach einem ECAP–
Durchgang ein deutlicher Abfall in der AE–Za¨hlrate gemessen. Die Probe nach vier Preß-
vorga¨ngen wies bei 300◦C fast gar keine akustische Emission mehr auf, was den durch die
Resultate bei 200◦C zu erwartenden Trend besta¨tigt.
Eine Erkla¨rung fu¨r das beschriebene AE–Verhalten bei den verschiedenen Umformbedin-
gungen und Temperaturen im Druckversuch soll im folgenden gegeben werden. Die akustische
Emission des Werkstoffs direkt nach dem Preßgießen ist ho¨chstwahrscheinlich auf Lawinen von
Versetzungen zuru¨ckzufu¨hren, welche nach [156] sowohl durch Versetzungsgleitung als auch
durch Zwillingsbildung hervorgerufen werden. Das AE–Za¨hlratenmaximum in der Na¨he der
Streckgrenze kann mit der Versetzungsmultiplikation, auch begleitet von Zwillingsbildung, in
Verbindung gebracht werden. Bei zunehmender Dehnung nimmt die Multiplikation von Wald-
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versetzungen dadurch ab, daß die mittlere Wegla¨nge fu¨r die Versetzungsbewegung verringert
wird. Dieses hat eine Reduktion der akustischen Emission zur Folge. Wa¨hrend der Umformung
von grobko¨rnigen Magnesiumwerkstoffen wird anhaltende Zwillingsbildung beobachtet [160],
so daß die AE–Aktivita¨t in AZ31 gegenu¨ber zum Beispiel Aluminiumlegierungen zu ho¨heren
Dehngraden hin weniger stark abfa¨llt [156].
Die Zunahme der Za¨hlrate mit steigender Temperatur im Druckversuch wurde nicht nur bei
AZ31 festgestellt [159], ist aber immer noch nicht vollsta¨ndig verstanden. Das Wechselspiel zwi-
schen Versetzungsgleiten und Zwillingsbildung bei gleichzeitiger dynamischer Erholung ko¨nnte
eine Rolle bei diesem Effekt spielen. Bei 300◦C du¨rfte im Vergleich zu 200◦C die Zwillings-
bildung geringer werden, wa¨hrend in beiden Fa¨llen kollektive Versetzungsbewegungen noch
mo¨glich sind [159]. Bei etwa 200◦C beginnt in dieser Legierung auch eine Versetzungsbewe-
gung auf den nichtbasalen Ebenen, welche bei 300◦C noch deutlich leichter stattfindet. Daher
wird die Zwillingsbildung weniger wichtig. Dieses ko¨nnte ein Grund dafu¨r sein, daß insgesamt
bei erho¨hten Temperaturen diese ausgepra¨gte akustische Emission zu messen ist, die dann aber
bei 300◦C wieder leicht abnimmt.
Wurde lediglich eine ECAP–Umformung durchgefu¨hrt, waren die AE–Kurven bei Raum-
temperatur fast identisch mit denen des nicht ECAP–prozessierten Materials. Da die in Kapitel
6.2.1 dargestellten TEM–Aufnahmen nach einem ECAP–Durchgang vor allem die Entstehung
von hochverformten Bereichen und Versetzungszellen aufzeigten, aber noch ein nicht unbe-
tra¨chtlicher Teil der urspru¨nglichen Mikrostruktur vorhanden war, kann man sich gut vorstellen,
daß ein a¨hnliches Verhalten der akustischen Emission zu erwarten war. Im Gegensatz dazu er-
gab sich nach vier Preßvorga¨ngen eine vollsta¨ndig andere Mikrostruktur unter Bildung neuer
Ko¨rner. Diese feine Kornstruktur verringert die mittlere freie Wegla¨nge fu¨r die Versetzungs-
bewegungen und die Wahrscheinlichkeit fu¨r Zwillingsbildung, was eine schwa¨chere akustische
Emission nach sich zieht [161]. Damit ko¨nnte man die generell beobachtete geringere akustische
Emission der Proben nach vier ECAP–Umformungen erkla¨ren.
Bei einer Temperatur von 200◦C besaß die Probe nach einer ECAP–Umformung immer
noch ein der nicht ECAP–prozessierten Probe a¨hnliches AE–Verhalten. Offenbar tra¨gt der im
Werkstoff verbleibende grobko¨rnige Anteil in a¨hnlicher Weise zur akustischen Emission bei
wie bei der Probe direkt nach dem Preßgießen. Da bei ho¨heren Dehnungen allerdings eine um
einen Faktor zehn schwa¨chere akustische Emission bei der Probe nach der einmaligen ECAP–
Umformung auftritt, la¨ßt sich vermuten, daß der Einfluß kollektiver Versetzungsbewegungen
und/oder von Zwillingsbildung bei den ho¨heren Temperaturen nach ECAP reduziert ist. Nach
vier ECAP–Umformungen dagegen ist nur noch eine relativ schwache akustische Emission zu
detektieren. Da die Probe nach vier Preßvorga¨ngen eine zum Teil rekristallisierte ultrafeinko¨rni-
ge Mikrostruktur aufweist, kommt es bei der weiteren Umformung im Druckversuch zu ei-
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ner dynamischen Rekristallisation. Diese verringert durch den Abbau von Bereichen mit hoher
Spannungskonzentration die mittels AE meßbaren kollektiven Versetzungsbewegungen und die
Zwillingsbildung.
Bei 300◦C findet dann auch in der Probe nach einem ECAP–Durchgang neben dem Ver-
setzungsgleiten dynamische Rekristallisation wa¨hrend der Druckversuche statt. Durch TEM–
Untersuchungen der Mikrostrukturen nach dem Druckversuch konnte keine Zwillingsbildung
nachgewiesen werden. Dieses ist in Einklang mit der beobachteten starken Abnahme der akusti-
schen Emission. Nach vier Preßvorga¨ngen mit anschließendem Druckversuch bei 300◦C wurde
eine vollkommen rekristallisierte Mikrostruktur mit Korngro¨ßen im Mikrometerbereich gefun-
den. Erwartungsgema¨ß wurde dann auch hier keine akustische Emission festgestellt.
Zusammenfassend la¨ßt sich sagen, daß mittels AE–Messungen Aussagen u¨ber die bei der
plastischen Verformung auftretenden Mechanismen zu gewinnen sind. Die Untersuchungen an
der Legierung AZ31 besta¨tigen, daß neben den Effekten der Kornfeinung bei Druckversuchen
bei erho¨hten Temperaturen auch die dynamische Rekristallisation eine entscheidende Bedeutung
bei der Umformung hat.
6.2.3 Mikrostruktur von AZ31 nach Extrusion und ECAP (EX–ECAP)
Neben den Studien an AZ31 nach dem Preßgießen wurden auch ECAP–Experimente an die-
ser Magnesiumlegierung durchgefu¨hrt, nachdem sie bei einer Temperatur von 350◦C extrudiert
worden war [162]. Nach der Extrusion verfu¨gte der Werkstoff u¨ber eine mittlere Korngro¨ße von
10 µm bis 20 µm und war somit ein geeignetes Ausgangsmaterial fu¨r die ECAP–Umformung.
Es wurden anschließend Proben mit bis zu acht ECAP–Durchga¨ngen nach der Route BC bei
einer Prozeßtemperatur von 200◦C umgeformt.
EBSD–Untersuchungen des Ausgangswerkstoffs zeigten eine große Anzahl an Zwillingen,
wie sie fu¨r Magnesiumlegierungen typisch sind und durch Zugspannungen induziert werden
[163]. Bei der Evolution der Mikrostruktur durch ECAP–Umformung ergab sich eine signifi-
kante Abnahme der Zwillinge nach dem vierten ECAP–Durchgang. Abbildung 6.8 entha¨lt die
mittels EBSD bestimmten Orientierungen der Kristallite nach der EX–ECAP–Prozedur fu¨r die
Proben nach zwei und nach vier ECAP–Umformungen.
Es ist eine deutliche Kornfeinung nach zwei ECAP–Durchga¨ngen im Vergleich zum grob-
ko¨rnigen Ausgangsmaterial zu erkennen. Weiterhin ist an der Farbverteilung eine Vorzugsori-
entierung klar auszumachen. Die Homogenita¨t der Mikrostruktur ist begrenzt. Die sichtbare
Bildung feiner Ko¨rner an den Korngrenzen deutet auf dynamische Rekristallisationsprozesse
wa¨hrend der ECAP–Umformung hin. Viele dieser sehr feinen Ko¨rner sind an Tripelpunkten oder
an den immer noch vorhandenen Zwillingsgrenzen zu finden. Ebenfalls liegen zackig geformte
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5 µm 5 µm
Abbildung 6.8: EBSD–Aufnahmen der AZ31–Proben nach EX–ECAP, links: zwei ECAP–Um-
formungen, rechts: vier ECAP–Umformungen [162].
Korngrenzen vor, welche mo¨glicherweise durch das Ausbauchen von Korngrenzen durch dyna-
mische Rekristallisation auftreten. Dieses fu¨hrt nach Guo und Koautoren [164] zu mikroskopi-
schen Dehnungslokalisierungen in den Gleitlinien nahe der Korngrenzen. Die Autoren nehmen
an, daß die miteinander wechselwirkenden Gleitsysteme auf beiden Seiten der Korngrenzen zur
Entstehung dieser Zackenlinien beitragen. Dieser Effekt ist auch aus anderen warmverformten
Magnesiumlegierungen bekannt wie zum Beispiel aus Systemen, welche Seltene Erden enthal-
ten, (nach Kriechversuchen bei 300◦C bis 350◦C) [165] und von der Legierung ZK60 [166]. Die
beobachteten zackigen Korngrenzen und Farbkontraste innerhalb der Ko¨rner, welche auf Be-
reich geringer Misorientierung hindeuten, deuten an, daß die dynamische Rekristallisation nicht
abgeschlossen war.
Nach vier ECAP–Durchga¨ngen dagegen ist eine signifikante Steigerung der mittleren Korn-
gro¨ße auf 3 µm bis 5 µm zu erkennen. Die Ko¨rner sind a¨quiaxial und die Korngro¨ßen variierten
kaum. Die zackigen Korngrenzen sind verschwunden und neue Orientierungen der Ko¨rner ha-
ben sich entwickelt. Somit hat eine deutliche Rekristallisation der Mikrostruktur stattgefunden.
Ein a¨hnliches Bild ergab sich auch fu¨r acht ECAP–Durchga¨nge [162]. Ebenso zeigte sich ei-
ne stark reduzierte Anzahl der Zwillinge nach vier ECAP–Umformungen. Die Resultate dieser
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mikrostrukturellen Untersuchungen sind kompatibel zu den Ergebnissen, die in Kapitel 6.2.1
vorgestellt wurden. Auch hier entsteht nach der ECAP–Umformung nach einigen Durchga¨ngen




7.1 Allgemeines zur ECAP–Simulation
Eine der wichtigsten Methoden, den mit ECAP verbundenen Umformprozeß zu verstehen, ist
die Simulation sowohl des Prozesses selbst als auch der durch den Prozeß erreichbaren me-





Abbildung 7.1: Der ECAP–Prozeß mit den Winkeln Φ und Ψ nach [167].
7.1: Allgemeines zur ECAP–Simulation 77
Die ersten Modellierungen des Prozesses bescha¨ftigten sich mit der Gro¨ße der durch ECAP
eingebrachten Scherdehnung. Dazu wurde zuna¨chst ein entsprechender analytischer Ansatz ge-
wa¨hlt [167, 168]. Eine typische Veranschaulichung dieses Ansatzes ist in Abbildung 7.1 zu
sehen. Dabei stellen die Winkel Φ den Schnittwinkel zwischen den beiden ECAP–Kana¨len
(meistens 90◦) und Ψ den Winkel im Knie des Kanals (meistens 0◦ oder 20◦) dar. Nach dem
Passieren der Scherzone a¨ndert sich ein kleines quadratisches Element abcd zu dem eingezeich-
neten Parallelogramm a’b’c’d’. Dabei wird vorausgesetzt, daß keine Reibung im Kanal vorliegt.
Fu¨r den allgemeinen Fall, daß Ψ einen Wert zwischen 0 und (π−Φ) annehmen kann, ergibt sich
eingebrachte Scherdehnung γ zu [167]:

















Liegt nun die ha¨ufig verwendete Bedingung von Ψ = 0 vor, vereinfacht sich die Gleichung
zu:






















 Ψ  =   0o  
 Ψ  = 20o
 Ψ  = 45o
 Ψ  = 90o
Abbildung 7.2: Theoretisch berechnete Kurve fu¨r die Vergleichsdehnung nach einem ECAP–
Durchgang in Abha¨ngigkeit von den Winkeln Φ und Ψ.
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Abbildung 7.2 zeigt die berechnete Vergleichsdehnung nach einer ECAP–Umformung in
Abha¨ngigkeit von den Winkeln Φ und Ψ. ¨Ahnliche Rechnungen wurden auch in [111] und [169]
durchgefu¨hrt. Man erkennt, daß der Einfluß des Winkels Ψ nicht sonderlich groß ist im Vergleich
zum Winkel Φ. Bei gro¨ßeren Winkeln Φ ist der Einfluß von Ψ sogar fast vernachla¨ssigbar klein.
Bei den u¨blicherweise eingesetzten Parametern von Φ = 90◦ und Ψ = 0◦ bis 20◦ der Unter-
schied in der eingebrachten Dehnung nicht besonders groß. Eine experimentelle Besta¨tigung,
daß Gleichung (7.3) geeignet ist, die eingebrachte Dehnung zu beschreiben, wurde durch Ver-
suche mit Knetmasse (wobei aufgrund der großen Reibung am jeweiligen Probenrand nur das
Probeninnere betrachtet wurde) [170] und mit mit Gittern markierten reinen Aluminiumproben
[83] vorgenommen.
Auch wenn die in Gleichung (7.3) gegebene Formulierung immer wieder zitiert wird, soll
darauf hingewiesen werden, daß diese von einigen Wissenschaftlern nicht anerkannt wird [171].
Eine alternative Beschreibung fu¨r die Vergleichsdehnung wurde von Goforth [172], basierend














Ein Vergleich dieser beiden Beziehungen [174] beweist allerdings, daß die Unterschiede u¨ber
einen weiten Bereich von mo¨glichen Preßkanalvariationen maximal 5 % betragen sowie fu¨r den
ha¨ufig verwendeten Wert von Ψ = 0 vollsta¨ndig verschwinden. Insofern ist die weitverbreitete
Formel (7.3) weiterhin fu¨r eine Abscha¨tzung der Vergleichsdehnung angemessen.
Eine weitere analytische Lo¨sung mit Hilfe der Gleitlinienanalyse (slip line analysis) wurde
von Segal [175] durchgefu¨hrt. Er erhielt fu¨r den reibungslosen Fall eines ECAP–Werkzeugs mit
Φ = 90◦ und Ψ = 0◦ das gleiche Ergebnis wie oben. Zusa¨tzlich bestimmte Segal noch die zu
erwartende Kraft P auf den Preßstempel zu:






Die weiteren Gro¨ßen dieser Formel sind die Fließspannung k des Materials unter Scherbe-
dingung sowie der im Kanal erzeugte Gegendruck σ2. Auch diese Betrachtung vernachla¨ssigt
den Einfluß der Reibung.
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Segal gelang auch eine einfache analytische Lo¨sung, welche die Reibung mit in die Glei-
chungen einbezieht. Es zeigte sich dabei, daß dann keine einfache Scherbedingung mehr vor-
liegt.
Des weiteren vereinfachen alle bisher genannten Analysen, indem sie die bei der ECAP–
Umformung auftretende Verfestigung vernachla¨ssigen, welche einen starken Einfluß auf das
Ausfu¨llen des Kanals hat [85]. Diesen Effekt kann man jedoch in die Simulation miteinbezie-
hen, indem man Modelle aufstellt, welche die Fließlinien beinhalten. Diese sind auch wich-
tig, um die Textur nach der ECAP–Umformung vorhersagen zu ko¨nnen. Teilweise wird dieses
mit Hilfe experimenteller Daten ermo¨glicht, so daß zum Beispiel in einer Arbeit der notwendi-
ge Deformationsgradient dadurch bestimmt wurde, daß Proben einer Aluminiumlegierung mit
0,13 Gew.–% Magnesium mit einem eingeritzten Gitter versehen wurden [114].
Analytische Fließfunktionen, welche mit Ergebnissen von Finite–Elemente–Simulationen
u¨bereinstimmen, wurden von Beyerlein [176, 177] und To´th [178, 179] gefunden. ¨Ublicherwei-
se findet die ECAP–Umformung nicht, wie bei den zu Beginn des Kapitels vorgestellten ver-
einfachten Darstellungen als eine reine einfache Scherung an einer Ebene statt. Vielmehr liegt
eine plastische Umformzone vor, in welcher komplexe Deformationszusta¨nde auftreten ko¨nnen.
Dadurch kommt es auch zu einem inhomogenen Umformzustand, welcher innerhalb der Probe
von oben nach unten variieren kann. Experimentell wurde dieses bereits in Kapitel 4.3.2 am
Beispiel einer Kupferprobe nach einem ECAP–Umformschritt nachgewiesen. Es kommt dabei
auch zu Inhomogenita¨ten der Mikrostruktur, lokaler mechanischer Eigenschaften und der Textur
[176, 180].
Es existieren mehrere Studien, welche Finite–Elemente–Methoden zur Ermittlung des Um-
formverhaltens, insbesondere der Homogenita¨t der Dehnungsverteilung nach der ECAP–Umfor-
mung, einsetzen. Erste Versuche in diesem Bereich wurden an der Modellierung von Aluminium
von Prangnell und Koautoren unternommen [181]. Bei diesen Simulationen wurde bereits der
Effekt der Reibung beru¨cksichtigt und beobachtet, daß sich eine inhomogene Dehnungsvertei-
lung, insbesondere in der Na¨he der Wa¨nde der Preßmatrizen, ausbilden kann. Dabei ko¨nnen
im Extremfall sogar tote Zonen entstehen, in denen sich das Metall von der Preßmatrize bei
dem Kanalwinkel abhebt. Diese Resultate wurden durch die Arbeit von Semiatin und Koautoren
besta¨tigt [182]. Hierbei wurde bereits das Verfestigungsverhalten des Werkstoffs miteinbezo-
gen. Die Autoren zeigten auch, daß eine ECAP–Matrize mit einem beweglichen Boden im Aus-
gangskanal, eine Idee von Segal [183], vorteilhaft fu¨r eine homogene Dehnungsverteilung ist.
Weitere Vero¨ffentlichungen bescha¨ftigten sich mit der ¨Anderung der Probenform und der damit
vorhandenen Dehnungsverteilung nach ECAP, sowohl in zweidimensionalen [184] als auch in
dreidimensionalen [185] FEM–Simulationen. Ebenso gibt es Studien, in denen der Einfluß der
Werkzeuggeometrie auf das Verformungsverhalten unter Verwendung einfacher FEM–Modelle
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untersucht wird [186, 187]. Auch hier wird bewiesen, daß eine homogene Deformation unter
reibungslosen Bedingungen erzielt wird. Die Inhomogenita¨ten an der Unterseite der Proben wer-
den bei einem gro¨ßeren Winkel Ψ versta¨rkt, da dann kaum mehr eine einfache Scherumformung,
sondern ebenfalls eine u¨berlagerte Biegeumformung vorliegt.
Eine wichtige Frage bei der Modellierung des ECAP–Prozesses ist nicht nur die Bestim-
mung des Umformgrades, sondern auch die Ermittlung des Temperaturanstiegs innerhalb der
Proben bei der hochgradigen plastischen Umformung. Dieser ist im Versuch nur schwer in Er-
fahrung zu bringen, da dazu ein Thermoelement wa¨hrend der Umformung direkt in die Pro-
be eingebracht werden muß. Es liegt tatsa¨chlich eine experimentelle Arbeit vor, bei der die-
ses an Aluminiumwerkstoffen gelungen ist [188]. Bei langsamen Umformgeschwindigkeiten
(0,18 mm·s−1) wurde an reinem Aluminium fast keine Temperaturzunahme gemessen. Diese
stieg bei 18 mm·s−1 auf etwa 30 K an. Der gro¨ßte Temperaturzuwachs wurde bei einer Alumini-
umlegierung mit 3 Gew.–% Magnesium bei 18 mm·s−1 mit bis zu 90 K erreicht. Die Daten aus
[188] werden zum Vergleich mit den Modellierungen herangezogen [189, 190, 191]. Alle Simu-
lationen weisen eine sehr gute ¨Ubereinstimmung mit den vorhandenen experimentellen Daten
auf, welche eine sta¨rkere Erwa¨rmung mit zunehmender Zugfestigkeit des jeweiligen Werkstoffs
prognostizieren. Eine Extrapolation fu¨r Werkstoffe mit ho¨heren Festigkeiten als die im Versuch
verifizierten Aluminiumwerkstoffe ist in [86] zu finden. Dort wird bei einer Zugfestigkeit von
500 MPa eine maximale Erwa¨rmung (bei 18 mm·s−1) von bis zu etwa 175 K vorhergesagt.
Allerdings zeigte sich auch, daß der Temperaturanstieg fu¨r geringe Umformgeschwindigkeiten
(0,18 mm·s−1) unterhalb von 25 K bleibt. Das bedeutet auch, daß der ECAP–Prozeß, wie er am
IWW der TU Clausthal betrieben wird (Geschwindigkeiten bis etwa 10 mm·min−1), zu einer
vernachla¨ssigbaren Probenerwa¨rmung fu¨hrt.
7.2 Konstitutives Modell fu¨r die hochgradige plastische Um-
formung
Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete Modell beruht auf den grundlegenden Studien zum
Verfestigungsverhalten von Kocks und Mecking [192, 193] sowie den weiterfu¨hrenden Unter-
suchungen von Estrin [194, 195]. Ein vor kurzem erschienener ¨Ubersichtsartikel [39] u¨ber das
Verfestigungsverhalten im Falle von kubisch–fla¨chenzentrierten Werkstoffen, basierend auf den
obigen Arbeiten, betont die weiterhin vorhandene Aktualita¨t der grundlegenden Modellvorstel-
lungen.
Um diese Modelle fu¨r die Simulation der hochgradigen plastischen Umformung einsetzen zu
ko¨nnen, wurde eine dreidimensionale Erweiterung der obigen Modellvorstellungen [196, 197],
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die geeignet ist fu¨r die Beschreibung der Verfestigung bis zu Stufe V, entwickelt.
Eine kurze Zusammenfassung des verwendeten versetzungsdichtebasierten konstitutiven Mo-
dells soll im folgenden gegeben werden.
Die Versetzungsdichte wird in diesem Modell als skalare interne Variable angesehen. Die
Evolution der Versetzungsdichte mit zunehmender Dehnung beschreibt das Verfestigungsver-
halten des jeweils simulierten Werkstoffs. Sieht man sich die Mikrostruktur von reinem Kupfer
nach einem ECAP–Durchgang an (vergleiche Abbildung 4.2), so ist zu erkennen, daß zwei Be-
reiche vorliegen, welche getrennt betrachtet werden ko¨nnen. Die Versetzungszellen bestehen aus
einem versetzungsarmen Zellinneren mit einer Versetzungsdichte ρc und aus versetzungsreichen
Zellwa¨nden, welche u¨ber eine Versetzungsdichte ρw verfu¨gen. Die gesamte Versetzungsdichte ρt
kann mit Hilfe einer Mischungsregel aus den Werten fu¨r die beiden einzelnen Bereiche erhalten
werden nach:
ρt = f · ρw + (1− f) · ρc (7.6)
Hierbei ist f der Volumenanteil der Zellwa¨nde. Es wurde an Kupfer gezeigt, daß dieser
Volumenanteil der Zellwa¨nde mit steigender Dehnung abnimmt [198, 199]. In [196] wurde zur
Abscha¨tzung folgende Entwicklung von f mit gro¨ßer werdender Dehnung vorgeschlagen:
f = f∞ + (f0 − f∞) · exp(−γr/γ˜r) (7.7)
Dabei stellt f∞ den Sa¨ttigungswert des Volumenanteils fu¨r hohe Dehnungen, f0 den An-
fangswert, γr die wirksame Scherdehnung und γ˜r die ¨Anderungsrate von f mit zunehmender
wirksamer Scherdehnung γr dar. Typischerweise ha¨ngt die mittlere Versetzungszellengro¨ße d




K ist die in der Modellierung verwendete Proportionalita¨tskonstante. Die Gleichung (7.7)
impliziert eine starke Verringerung des Volumenbruchteils der Zellwa¨nde. Nach Gleichung (7.8)
nimmt jedoch die mittlere Zellgro¨ße mit wachsender Versetzungsdichte ab. Das wu¨rde zu einem
gro¨ßeren Volumenanteil der Zellwa¨nde fu¨hren, falls die Zellwa¨nde nicht mit steigender Dehnung
scha¨rfer werden. Diese aus der Modellvorstellung abgeleitete geringere Zellwandsta¨rke wurde
inzwischen experimentell an Kupfer besta¨tigt [42].
Nun ist noch die Entwicklung der Versetzungsdichte mit zunehmender Dehnung von Be-
deutung. Dabei wird die Evolution fu¨r die Versetzungsdichte innerhalb der Zellwa¨nde ρ˙w und
innerhalb der Versetzungszellen ρ˙c getrennt betrachtet. Fu¨r ρ˙w gilt:
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ρ˙w =
6 · β∗ · γ˙c · (1− f) 23
b · d · f +
√
3 · β∗ · γ˙c · (1− f) · √ρw








· γ˙w · ρw (7.9)
Hierbei ist b der Burgers–Vektor, γ˙c die Scherrate im Zellinneren, γ˙w die Scherrate innerhalb
der Zellwa¨nde und γ˙0 eine Referenzscherrate. Des weiteren werden der Geometriefaktor β∗
ebenso wie k0 als konstant angesehen. Der Parameter n ha¨ngt mit der Dehnratenempfindlichkeit
des Annihilationsprozesses zusammen und ist umgekehrt proportional zur absoluten Temperatur.
Zusa¨tzlich steigt n mit der Stapelfehlerenergie.
Der erste Term der Gleichung (7.9) beschreibt die wachsende Versetzungsdichte in den
Zellwa¨nden durch Versetzungen, welche aus dem Zellinneren kommen und Teil der Zellwa¨nde
werden. Der zweite Term stellt ebenfalls eine Zunahme der Versetzungsdichte ρw dar, wobei
in diesem Fall an der Grenze zwischen Zellwand und Zellinnerem Versetzungen durch Frank–
Read–Quellen generiert werden. Schließlich beschreibt der dritte Term eine Abnahme von ρw
durch Quergleiten von Versetzungen, welche sich annihilieren ko¨nnen.
Die Evolution der Versetzungsdichte im Zellinneren la¨ßt sich durch eine a¨hnliche Gleichung,
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· γ˙c · ρc (7.10)
Bei α∗ handelt es sich um einen weiteren Geometriefaktor, der als konstant betrachtet wird.
Die in Gleichung (7.10) enthaltenen Versetzungsmechanismen sind wie folgt auf die jeweiligen
Terme zu verteilen: Der erste Term beschreibt die Entstehung von Versetzungen durch Frank–
Read–Quellen an der Grenzfla¨che, welche zu einer Erho¨hung von ρc beitragen, der zweite Term
den Verlust an Versetzungen im Zellinneren, welche in die Zellwa¨nde wandern, und der dritte
Term wiederum die Annihilation von Versetzungen durch Quergleiten, welche ebenfalls zu einer
Verringerung von ρc fu¨hrt.
Um nun die ECAP–Umformung modellieren zu ko¨nnen, werden kinetische Gleichungen fu¨r
die Scherspannungen beno¨tigt. Diese beruhen auf den Grundlagen, welche in [195] dargelegt
sind. Die kinetischen Gleichungen stellen eine Verknu¨pfung zwischen der wirksamen Scher-
spannung τ r und der wirksamen plastischen Scherrate γ˙r her. Auch hier werden zuna¨chst beide
Bereiche (Zellwand und Zellinneres) getrennt betrachtet, so daß zwei unterschiedliche skalare
wirksame Scherspannungen τ rw und τ rc definiert werden ko¨nnen.
Fu¨r die Zellwand gilt:
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Hierbei ist α eine Konstante (typischerweise 0,25), G der Schermodul und m die Dehnra-
tenempfindlichkeit. Die entsprechende Formel fu¨r das Zellinnere lautet:









Wie schon bei der Beschreibung der gesamten Versetzungsdichte ρt ergibt sich die gesamte
wirksame Scherspannung mit Hilfe einer Mischungsregel:
τ r = f · τ rw + (1− f) · τ rc (7.13)
Um eine Kompatibilita¨t der einzelnen Dehnraten entlang der Grenzfla¨chen zwischen Zellin-





Anschaulich la¨ßt sich das so interpretieren: Die durch die ho¨here Versetzungsdichte sta¨rker
verfestigten Zellwa¨nde dienen als eine Art Geru¨st, in welches das weniger feste Zellinnere ein-
gebettet ist. Bei der Umformung folgt das Zellinnere der Verformung der Zellwa¨nde. Damit liegt
eine vollsta¨ndige Beschreibung des Verfestigungsmodells, mit dem man auch die Evolution der
Mikrostruktur verfolgen kann, vor.
Soll zusa¨tzlich noch die Texturentwicklung untersucht werden, muß dieses Modell mit kri-
stallplastischen Vorstellungen verknu¨pft werden wie zum Beispiel in [197]. Normalerweise wer-
den bei der Verformung verschiedene Gleitsysteme mit jeweils unterschiedlichen wirksamen
Scherspannungen aktiviert. Der Einfachheit halber kann man annehmen, daß die Versetzungs-
zellen innerhalb eines betrachteten Korns identisch sind, und Misorientierungen zwischen diesen
Zellen vernachla¨ssigen. Lediglich die Orientierung des makroskopischen Korns ist von Bedeu-
tung. Unter der Annahme eines identischen Scherwiderstands auf allen Gleitsystemen wurde in
[197] folgende Gleichung fu¨r die wirksame Scherdehnrate γ˙r, welche die mechanische Antwort











Hierbei ist N die Anzahl der Gleitsysteme und γ˙rs die wirksame Dehnrate auf dem s–ten
Gleitsystem. Fu¨r die Berechnung der Textur setzte Baik [41, 115, 200] das klassische Taylor–
Modell, welches die gleiche homogene Deformation fu¨r jedes Korn fordert (FC, full constraints),
ein [201]. Die Bestimmung der Dehnraten in den jeweils aktiven Gleitsystemen wurde durch ei-
ne zufa¨llige Auswahl durch lineare Programmierung [202] realisiert. Fu¨r die Textursimulationen
wurden jeweils 300 Ko¨rner verwendet [115].
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7.3 FEM–Implementation des Modells
Um den ECAP–Prozeß als Ganzes simulieren zu ko¨nnen, wurde das in Kapitel 7.2 beschriebene
versetzungsdichtenbasierte Modell in eine benutzerdefinierte Routine (UMAT) des Finite–Ele-
mente–Programms ABAQUS [203] implementiert.
Die FE–Modellierung wird folgendermaßen durchgefu¨hrt: Mit den gegebenen Materialpara-
metern wird zum Zeitpunkt t die Matrix der Verformungsinkremente fu¨r jedes Element ermittelt.
Aus den Dehnungsinkrementen ergeben sich die wirksamen Scherdehnungen γ˙rs fu¨r alle Gleit-
systeme s fu¨r jedes Korn. Daraus la¨ßt sich mit Gleichung (7.15) die skalare wirksame Scher-
dehnung γ˙r berechnen, welche wiederum dazu beno¨tigt wird, mit Hilfe der Gleichungen (7.9)
und (7.10) die Evolution der Versetzungsdichten im Zellinneren und innerhalb der Zellwa¨nde zu
bestimmen. Die erhaltenen Versetzungsdichten werden in die kinetischen Gleichungen (7.11)
und (7.12) eingesetzt. Nachfolgend fu¨hrt die Anwendung der Mischungsregel dann zur skalaren
wirksamen Scherspannung τ r. Ebenso bekommt man die Versetzungszellengro¨ße aus der ge-
samten Versetzungsdichte ρt nach Gleichung (7.8). Die Vergleichsspannung σ ist aus den nun
bekannten Gro¨ßen nach folgender Relation zuga¨nglich:
τ r · γ˙r = σ · ǫ˙ (7.16)
Die Vergleichsdehnrate ǫ˙ ergibt sich aus den FE–Berechnungen.
Zusa¨tzlich kann zur Verfolgung der Textur aus den Verformungsinkrementen die Rotation
der einzelnen Ko¨rner ermittelt und als aktualisierter Datensatz dem na¨chsten FE–Rechenschritt
wieder zugefu¨hrt werden.
Die einzelnen Parameter, welche bei der Modellierung des ECAP–Prozesses von Kupfer ver-
wendet wurden, sind in Tabelle 7.1 zusammengefaßt. Neben den zitierten Literaturdaten wur-
den einige Parameter entweder durch geeignete Annahmen (typische Gro¨ßen) oder durch eine
Anpassung der Simulation (Optimierung) an experimentelle Werte gewonnen. Dabei ist anzu-
merken, daß die Modellierung kaum von den angenommenen Anfangswerten fu¨r ρt=0w und ρt=0c
abha¨ngt. Die optimierten Parameter α∗, β∗ und k0 wurden bei einer Simulation des ECAP–
Prozesses von Aluminium erhalten, so daß die errechneten Werte fu¨r Fließspannung und Ver-
setzungsdichten mo¨glichst nahe bei den empirischen Werten liegen [115]. Ebenso ergab die
Anpassung der ermittelten Versetzungsdichte an die gemessenene Zellgro¨ßen den Parameter K.
Mehrfache ECAP–Umformungen wurden wie folgt simuliert: Nach einem ECAP–Durchgang
wurden die in der homogenen Probenmitte bestimmten Vergleichsspannungen und -dehnungen,
Versetzungsdichten, Materialparameter und Kornrotationen abgespeichert und dienten als Start-
werte fu¨r einen zweiten ECAP–Durchgang. Fu¨r diesen wurde das gleiche initiale FEM–Netz
eingesetzt, wobei die aus der Probenmitte gewonnenen Daten homogen u¨ber das neue Netz ver-
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Parameter Wert Quelle
ρt=0w 1, 0 · 10−13 m−2 Annahme








G 42,1 GPa [204]





Tabelle 7.1: Parameter fu¨r die ECAP–Simulation von Kupfer.
teilt wurden. Das fu¨hrt dazu, daß die Modellierung an den Endstu¨cken der jeweiligen Proben bei
der Berechnung mehrerer ECAP–Durchga¨nge von der Realita¨t abweicht. Da aber vor allem die
Evolution der Mikrostruktur, der mechanischen Eigenschaften und der Textur im Vordergrund
stand, welche aus der homogenen Probenmitte zuga¨nglich sind, ist diese Art der Simulation voll-
kommen hinreichend. Auch soll hier nochmals darauf hingewiesen werden, daß im praktischen
ECAP–Prozeß ha¨ufig die Probenenden speziell deformiert werden, wie bereits in Kapitel 3.2
beschrieben wurde. Insofern ist meistens auch fu¨r die praktische Anwendung nur der homogene
Mittelteil der Probe verwendbar.
Abbildung 7.3 zeigt das initiale FEM–Netz (links) und ein verformtes FEM–Netz nach der
ECAP–Umformung (rechts). Des weiteren verdeutlicht die Graphik die soeben beschriebene
Prozedur der Datenaktualisierung. Die aus der Mitte des rechten FEM–Netzes erhaltenen Daten
werden wieder in das links dargestellte initiale Netz eingesetzt. Die typischen ECAP–Routen
werden dabei durch eine entsprechende positionelle Umstellung der fu¨r die einzelnen Elemente
ermittelten Werte erreicht. So werden zum Beispiel fu¨r die Route C die Oberseite und die Unter-
seite durch eine ¨Ubertragung der Daten vertauscht. Auf diese Weise kann auch der Einfluß der
jeweiligen ECAP–Prozeßroute insbesondere auf die Variation der Textur beru¨cksichtigt werden.
Die Auswirkungen der Prozeßroute auf die Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften






Abbildung 7.3: Schematische Darstellung der Datenaktualisierung bei der Simulation mehrfa-
cher ECAP–Umformungen.
erweisen sich bei dieser Simulation, insbesondere nach mehreren ECAP–Durchga¨ngen, als eher
gering. Wesentliche Unterschiede sind vor allem in der Homogenita¨t der eingebrachten Dehnun-
gen festzustellen, wie noch in Kapitel 7.5 ausgefu¨hrt wird. Da die Dehnungen nach mehreren
Durchga¨ngen relativ hoch sind, gibt es dann nur einen fast vernachla¨ssigbaren makroskopischen
Einfluß auf die Eigenschaften und die Mikrostruktur.
7.4 Simulation der Dehnung nach ECAP
Am Anfang von Kapitel 7 wurden analytische Formeln vorgestellt, welche die in das ECAP–
umgeformte Werkstu¨ck eingebrachte Dehnung beschreiben. Diese geben, wie bereits erwa¨hnt,
eine gute Abscha¨tzung fu¨r eine Gro¨ßenordnung, wie stark der Umformgrad der Proben nach dem
ECAP–Versuch ist. Eine genauere Betrachtung allerdings kommt nicht um die FEM–Simulation
herum. Insbesondere das in Kapitel 7.2 beschriebene Modell eignet sich gut, das Verfestigungs-
verhalten auch bei sehr hohen Umformgraden zu berechnen und somit derartige Simulationen
durchzufu¨hren.
In Abbildung 7.4 ist das verformte FEM–Netz und die eingebrachte Dehnung fu¨r reines
Kupfer nach einem ECAP–Durchgang dargestellt, wobei bei der Berechnung die Reibung nicht
beru¨cksichtigt wurde. Die Kanalgeometrie war so gewa¨hlt, daß Ψ ≈ 0 gilt. Es wurde lediglich
ein minimaler Radius in der unteren Preßmatrizenecke verwendet, um auftretende numerische















Abbildung 7.4: Eingebrachte Dehnung und verformtes FEM–Netz fu¨r reines Kupfer nach einem
ECAP–Durchgang.
Sehr gut sind hier schon einige Charakteristika des ECAP–Prozesses zu erkennen. Zum einen
ist der zuerst in den Preßkanal eingedrungene Teil der Probe kaum umgeformt. Das la¨ßt sich re-
lativ leicht dadurch erkla¨ren, daß der erste Teil der Probe sich bereits zu Beginn des Prozesses
wieder außerhalb des Umformbereichs befindet und dann lediglich vom nachfolgenden Proben-
material in den Ausgangskanal der Preßmatrize gedru¨ckt wird. Zum anderen ist auch deutlich
an der auf der linken Seite abgerundeten Kontur des deformierten FEM–Netzes zu sehen, daß
es nicht zu einer vollsta¨ndigen Ausfu¨llung des Kanals, sondern zu der bereits prognostizierten
Bildung einer Lu¨cke zwischen Kanal und Probe [85, 86] kommt. Damit verkoppelt ergibt sich
bei der Umformung, wie bereits in Kapitel 4.3.2 erwa¨hnt, ein Gradient der mechanischen Ei-
genschaften insbesondere zur Probenunterseite hin, der dadurch bedingt ist, daß es sich eben in
diesem Fall nicht um eine Scherung an einer Ebene, sondern um eine fa¨cherfo¨rmige Umform-
zone handelt.
Nun ha¨ngt es von der jeweils eingesetzten weiteren ECAP–Umformung ab, wie homogen
sich die Dehnung und damit auch die Eigenschaften in der Probe verteilen. So fu¨hrt die Prozeß-
route A, bei der die Probe nicht gedreht wird, stets dazu, daß an der Unterseite der Probe bei
jeder ECAP–Umformung eine niedrigere Dehnung eingebracht wird. Da das Material bei der
ECAP–Umformung allerdings verfestigt, ist der Effekt pro Pressung bei einer ho¨heren Anzahl
an ECAP–Durchga¨ngen geringer. Die Differenz der eingebrachten Dehnung zwischen Proben-
mitte und unterem Probenrand nach mehreren ECAP–Durchga¨ngen ist von der verwendeten
Prozeßroute abha¨ngig. Dazu wurden Simulationen von bis zu acht ECAP–Umformungen nach
den Routen A, BC und C mit den in Tabelle 7.1 angegebenen Parametern fu¨r Kupfer durch-
gefu¨hrt, wobei die Reibung vernachla¨ssigt wurde. Man kann einen Parameter η, welcher ein
Maß fu¨r die Abweichung der eingebrachten Dehnung an der Probenunterseite und somit fu¨r die
Homogenita¨t der Probe sein soll, folgendermaßen definieren:





Dabei sind ǫMitte und ǫRand die jeweiligen Vergleichsdehnungen in der Probenmitte bezie-
hungsweise am unteren Probenrand sowie N die Anzahl der ECAP–Durchga¨nge.















Abbildung 7.5: Abha¨ngigkeit von η von der Anzahl der ECAP–Umformungen fu¨r die Routen
A, BC und C.
Man erkennt in Abbildung 7.5 deutlich die sehr viel gro¨ßere Homogenita¨t der eingebrachten
Dehnungen bei Anwendung der Route BC , was sich in der starken Abnahme von η widerspie-
gelt. Es gibt dort nach einigen ECAP–Umformungen nur noch geringe Differenzen innerhalb
der Probe. Die Route C mit ihrer jeweiligen 180◦–Drehung fu¨hrt zu einer systematischen Er-
niedrigung der eingebrachten Dehnung in der Ober- und Unterseite der Probe. Da im Gegensatz
zu Route A jedoch nur in jedem zweiten Durchgang dieselbe Seite der Probe unten ist, ergibt
sich nach mehreren ECAP–Durchga¨ngen fu¨r η folgende Abha¨ngigkeit von der Prozeßroute:
ηBC < ηC < ηA (7.18)
Ein zusammenfassendes Bild erha¨lt man, wenn man die jeweilige eingebrachte Vergleichs-
dehnung gegen den relativen Abstand von der Probenunterseite auftra¨gt wie in Abbildung 7.6.
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Abbildung 7.6: Homogenita¨t der Dehnungsverteilung in Abha¨ngigkeit von der Anzahl der
ECAP–Umformungen fu¨r die Routen A, BC und C.
Es ist gut zu sehen, daß bei allen drei ECAP–Prozeßrouten in der Probenmitte ein Plateau mit
jeweils gleicher eingebrachter Vergleichsdehnung existiert. Allerdings zeigt sich auch deutlich
der Unterschied zwischen den verschiedenen Routen, wenn man die zugeho¨rigen Probenra¨nder
unten (links im Bild) und oben (rechts im Bild) betrachtet. Insbesondere fa¨llt bei der Route C,
bedingt durch die 180◦–Drehung nach jeder ECAP–Umformung, der bereits erwa¨hnte Abfall
der Dehnung sowohl an der Probenoberseite als auch an der Probenunterseite auf. Bei Rou-
te A liegt dagegen, wie bereits aus dem Verlauf von η zu vermuten war, ein extremer Abfall
der eingebrachten Dehnung an der Unterseite vor. Lediglich bei der Route BC bildet sich eine
hervorragende Homogenita¨t u¨ber den ganzen Probenquerschnitt heraus.
Jedoch wirkt sich die Variation der eingebrachten Dehnung u¨ber die Probenquerschnitte gar
nicht so stark auf die mechanischen Eigenschaften und die Mikrostruktur aus, wenn man die ver-
schiedenen Prozeßrouten miteinander vergleicht. Dieses wird in Kapitel 7.5 noch ausfu¨hrlicher
behandelt.
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7.5 Simulation der Entwicklung von Mikrostruktur und me-
chanischen Eigenschaften
Das in Kapitel 7.2 beschriebene Modell erlaubt es, die Entwicklung sowohl der Zellgro¨ße als
auch der Festigkeit des Werkstoffs mit fortschreitender ECAP–Umformung vorherzusagen. Da-
zu wurden Rechnungen an Kupfer und an Aluminium durchgefu¨hrt. Die zugeho¨rigen experi-
mentellen Ergebnisse wurden bereits in den Kapiteln 4 und 5 dargestellt.
Zuna¨chst soll am Beispiel des Kupfers ausfu¨hrlich die Evolution der die Mikrostruktur be-
einflussenden Gro¨ßen erla¨utert werden.









Abbildung 7.7: Entwicklung des Volumenanteils der Zellwa¨nde f von reinem Kupfer mit zu-
nehmender Anzahl an ECAP–Umformungen.
Abbildung 7.7 zeigt die nach der Modellgleichung (7.7) bestimmte Entwicklung des Vo-
lumenanteils der Zellwa¨nde. Ganz klar ist zu erkennen, daß es bereits nach einem ECAP–
Durchgang zu einer sehr starken Abnahme von f kommt, wie sie aus der zugrundeliegenden
Formel zu erwarten ist. Das bedeutet auch, daß bei der ECAP–Umformung, insbesondere nach
mehreren Preßvorga¨ngen, die gesamte Versetzungsdichte ρt im wesentlichen von der Verset-
zungsdichte innerhalb der Versetzungszellen ρc dominiert wird.
Abbildung 7.8 veranschaulicht diesen Effekt. Deutlich ist schon nach dem ersten ECAP–
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Abbildung 7.8: Entwicklung der Versetzungsdichten von Kupfer mit zunehmender Anzahl an
ECAP–Umformungen.
Durchgang ein starker Anstieg der Versetzungsdichten sowohl innerhalb der Zellen als auch in
den Zellwa¨nden zu verzeichnen. Der Wert fu¨r die gesamte Versetzungsdichte weicht nicht sehr
stark von derjenigen fu¨r ρc ab. Es erweist sich, daß die Versetzungsdichte sowohl innerhalb der
Zellen als auch innerhalb der Zellwa¨nde schnell einen Sa¨ttigungswert erreicht, was darauf be-
ruht, daß sich die modellma¨ßig erfaßten Mechanismen zur Generierung und zur Annihilation
der Versetzungen dann in einem Gleichgewicht befinden. Dieses Resultat stimmt sehr gut mit
den mittels Ro¨ntgenbeugung an reinem Kupfer erhaltenen Ergebnissen [71] (vergleiche Abbil-
dung 4.11) u¨berein. Dieses gilt vor allem fu¨r den experimentell ermittelten Sa¨ttigungswert der
Versetzungsdichte (2, 5 · 10−15 m−2).
Da die Versetzungsdichte nach Gleichung (7.8) mit dem mittleren Versetzungszellendurch-
messer korreliert, kann so die Evolution der mittleren Zellgro¨ße direkt verfolgt und mit den ex-
perimentellen Ergebnissen der TEM–Untersuchungen (vergleiche Kapitel 4.1) verglichen wer-
den. Die gute Anna¨herung der Simulation an die gemessenen Daten insbesondere nach meh-
reren ECAP–Durchga¨ngen ist aus Abbildung 7.9 zu erkennen. Sowohl die in den Versuchen
auftretende Kornfeinung als auch die Sa¨ttigung des mittleren Zelldurchmessers nach mehreren
Preßvorga¨ngen werden durch die Modellierung passend wiedergegeben.
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Abbildung 7.9: Entwicklung der Zellgro¨ße von Kupfer mit zunehmender Anzahl an ECAP–Um-
formungen.


















Abbildung 7.10: Entwicklung der Streckgrenze von Kupfer mit zunehmender Anzahl an ECAP–
Umformungen.
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Ist die Entwicklung der Versetzungsdichten bekannt, kann mit Hilfe der kinetischen Glei-
chungen (7.11) und (7.12) sowie mittels des weiteren in den Kapiteln 7.2 und 7.3 beschriebe-
nen Vorgehens die Festigkeit nach der ECAP–Umformung prognostiziert werden. Abbildung
7.10 stellt die Vera¨nderung der Streckgrenze von Kupfer mit zunehmender Anzahl an ECAP–
Umformungen dar. Auch hier zeigt sich, wie bereits in Kapitel 4 fu¨r die Versuchsergebnisse
beschrieben, eine schnelle Sa¨ttigung der Eigenschaften. Die Vorhersage des Modells bezu¨glich
der Gro¨ße der Sa¨ttigungsspannung ist ebenfalls sehr gut in Einklang mit den experimentellen
Resultaten.
Das in Kapitel 7.2 dargelegte Modell ist nicht nur fu¨r die Simulation von ECAP an Kupfer
geeignet. Die gute ¨Ubereinstimmung von gemessenen und berechneten Ergebnissen konnte auch
an Aluminium [115] und an IF–Stahl [200] besta¨tigt werden. Vergleichende Auftragungen fu¨r
Aluminium sind in den Abbildungen 7.11 und 7.12 zu sehen.


















Abbildung 7.11: Entwicklung der Zellgro¨ße von Aluminium mit zunehmender Anzahl an
ECAP–Umformungen.
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Abbildung 7.12: Entwicklung der Streckgrenze von Aluminium mit zunehmender Anzahl an
ECAP–Umformungen.
7.6 Entwicklung der Misorientierung
Ein Aspekt, der in der bisher vorgestellten Modellierung nicht enthalten ist, ist die Evolution
der Misorientierung benachbarter Versetzungszellen. So ist bei der Entwicklung der Gro¨ße der
Versetzungszellen mit steigendem ECAP–Umformgrad schnell eine Sa¨ttigung erreicht. Aller-
dings entsteht nach dem ersten ECAP–Durchgang eher eine von Kleinwinkelkorngrenzen ge-
pra¨gte Versetzungszellenstruktur, welche sich nach mehreren weiteren Preßdurchga¨ngen zu der
gewu¨nschten a¨quiaxialen Mikrostruktur ausbilden kann (vergleiche Kapitel 4.1).
Ein mo¨glicher einfacher Ansatz, eine solche Evolution der Misorientierung zu beschreiben,
besteht darin, eine entsprechende empirische Gleichung einzufu¨hren [205]. Diese basiert darauf,
daß auf experimentellem Wege eine Relation zwischen der mittleren Misorientierung ΘAV und
der eingebrachten Dehnung ǫ aufgestellt werden kann [48]. Die als Ausgangspunkt betrachtete
Mikrostruktur entspricht der Abbildung 4.2, auf der zwei verschiedene Typen von versetzungs-
basierten Grenzen zu erkennen sind [32, 206], na¨mlich die in Kapitel 4.1 bereits erwa¨hnten dich-
ten (DDWs) und feinen Versetzungswa¨nde (IDBs). Fu¨r die DDWs sind die sogenannten geome-
trisch notwendigen Versetzungen verantwortlich; diese Grenzen werden daher auch als GNBs
(geometrically necessary boundaries, vergleiche auch Kapitel 2.2) bezeichnet. Der durchschnitt-
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liche Misorientierungswinkel fu¨r die beiden Typen von Versetzungswa¨nden unterscheidet sich,
da die zugrundeliegenden Mechanismen fu¨r ihre jeweilige Bildung und Entwicklung differieren.
Generell besitzen die GNBs im Vergleich zu den IDBs gro¨ßere Misorientierungen.
Bei den IDBs ist, wie schon zuvor behandelt, das statistische Einfangen von Versetzungen
derjenige Mechanismus, welcher bei zunehmender Dehnung des Werkstoffs zu einer leichten
Misorientierung benachbarter Zellen fu¨hrt. Die GNBs dagegen entwickeln sich, wenn in benach-
barten Regionen verschiedene Gleitsysteme vorliegen oder wenn bei demselben Gleitsystem
unterschiedliche Scheramplituden und/oder große lokale Dehnungsunterschiede vorhanden sind
[52].
Nach [48] ergibt sich eine allgemeine Beziehung zwischen der mittleren Misorientierung der
IDBs ΘAVIDB und der Dehnung:
ΘAVIDB = kIDB · ǫ
1
2 (7.19)
In dieser empirischen Formel ist kIDB die mittlere Misorientierung bei ǫ = 1, welche in
umgeformten Mikrostrukturen mittels EBSD oder TEM gemessen werden kann. Nach [51] gilt
Gleichung (7.19), sofern sich die mittlere Gro¨ße der Versetzungszellen bei der Dehnung nicht
a¨ndert. Wie bereits gezeigt wurde, trifft dieses bei der ECAP–Umformung zu.
Fu¨r den Fall von GNBs kann ebenfalls eine empirische Relation definiert werden, welche
aber u¨ber einen anderen Exponenten verfu¨gt [47]. Diese lautet:
ΘAVGNB = kGNB · ǫ
2
3 (7.20)
Diese Relation ist nur fu¨r niedrigere Umformgrade gu¨ltig; bei ho¨heren betra¨gt der Exponent
0,8 [51], was in dieser Arbeit eingesetzt wurde.
Fu¨r die Simulation der Misorientierung ist also die Kenntnis der Werte von kIDB und kGNB
notwendig. In Abbildung 4.9 wurde an reinem Kupfer die Misorientierungsverteilung der IDBs
bestimmt. Da es sich um eine Probe nach einem ECAP–Durchgang handelt, welche durch die
Matrizengeometrie (Φ = 90◦, Ψ = 20◦) einen Wert von ǫ ≈ 1 besitzt, kann man diese Daten
nutzen, um kIDB fu¨r Kupfer zu erhalten:
kIDB = 0, 0445 rad (7.21)
Dieser Wert entspricht einem Winkel von 2, 55◦.
Leider konnte mittels TEM kein statistisch signifikanter Wert fu¨r kGNB ermittelt werden, da
die jeweiligen Bildausschnitte dieses nicht zuließen. Fu¨r die Modellierung wird daher ein aus
der Literatur abgescha¨tzter Wert verwendet [50]. Es ergibt sich:
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kGNB = 0, 1047 rad (7.22)
Dieses stimmt mit einem Misorientierungswinkel von 6◦ u¨berein.
















Abbildung 7.13: Berechnete Evolution der mittleren Misorientierungswinkel ΘAVIDB und
ΘAVGNB mit zunehmender Anzahl an ECAP–Umformungen [205].
Abbildung 7.13 faßt die berechneten Ergebnisse der Misorientierungen sowohl fu¨r die IDBs
als auch fu¨r die GNBs bei zunehmender ECAP–Umformung zusammen. Nach acht Preßvor-
ga¨ngen betra¨gt ΘAVIDB etwa 7◦, ΘAVGNB hingegen anna¨hernd 32◦. Experimentelle Resultate an
Nickel [50] ergaben, daß bei hohen Umformgraden mit ǫ ≈ 4, 5 immer noch das Potenzgesetz
fu¨r die GNBs galt, obwohl sich bereits eine bimodale Verteilung der Misorientierungswinkel
gebildet hatte. Das bedeutet, daß bei großer Dehnung die Anzahl von Korngrenzen mit einem
großen Misorientierungswinkel wa¨chst, wa¨hrend immer noch zahlreiche Kleinwinkelkorngren-
zen in der Misorientierungsverteilung der GNBs vorhanden sind.
Eine sehr intensive TEM–Studie von Mishin und Koautoren [60] an einer Kupferprobe mit
einer Reinheit von 99,86 %, welche mit einer einer ECAP–Matrize (Φ = 90◦, Ψ = 0◦) acht
Mal umgeformt wurde, ergab eine bimodale Verteilung von Misorientierungswinkeln mit einem
Anteil von 71 % Kleinwinkelkorngrenzen. Diese Verteilung schließt die IDBs und die GNBs
ein. Die aus den publizierten Daten von Mishin extrahierte Verteilung von Misorientierungen ist
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in Abbildung 7.14 zu sehen.














Abbildung 7.14: Verteilung der Misorientierungen einer Kupferprobe nach acht ECAP–Durch-
ga¨ngen, konstruiert mit Hilfe von Daten aus [60].
Berechnet man die gesamte mittlere Misorientierung ΘAV nach acht ECAP–Durchga¨ngen,
erha¨lt man einen Wert von ΘAV = 15, 8◦. Damit liegt eine Gro¨ße vor, die einen Vergleich mit
dem Ergebnis der Modellierung ermo¨glicht. Unter der Annahme, daß die IDBs bei der Auswer-
tung etwa doppelt so ha¨ufig vertreten waren wie die GNBs (eine Abscha¨tzung aus den in [60]








Wird diese Gleichung auf die in Abbildung 7.13 dargestellten berechneten Ergebnisse fu¨r
acht ECAP–Umformungen angewandt, ergibt sich ein Wert von ΘAV = 16, 0◦. Auch wenn me-
thodisch bedingt die statistischen experimentellen Daten fu¨r die Evolution der Misorientierung
noch zu gering sind, la¨ßt sich zumindest aus dieser Abscha¨tzung schließen, daß man bei ECAP–
Umformungen mit bis zu acht Durchga¨ngen dieses empirische Verfahren fu¨r die Vorhersage der
Misorientierung verwenden kann.
Es sei darauf hingewiesen, daß diese Relation fu¨r ho¨here Dehnungen irgendwann ihre Gu¨ltig-
keit verliert, da nur eine maximale Misorientierung von 62, 8◦ in kubischen Systemen existiert
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[47]. Auch begrenzt die beobachtete immer sta¨rker werdende Bimodalita¨t der Verteilung der
geometrisch notwendigen Grenzen die Anwendbarkeit der obigen Gleichung.
Ein weiterer Ansatz zur Entwicklung der Misorientierung wurde von Estrin und Koautoren
vor kurzer Zeit vero¨ffentlicht [207]. Hierbei werden die in Kapitel 7.2 beschriebenen Gleichun-
gen zur Evolution der Versetzungsdichte dahingehend erweitert, daß beru¨cksichtigt wird, daß
die Versetzungsdichte ρw innerhalb der Zellwa¨nde aus zwei Teilen besteht. Zum einen handelt
es sich um geometrisch notwendige Versetzungen, welche zu einer Misorientierung beitragen
(Versetzungsdichte ρgw), und zum anderen um solche, welche einfach statistisch verteilt sind und
keinen Beitrag zur Misorientierung leisten (Versetzungsdichte ρsw). Damit la¨ßt sich der Misori-










Dabei wird vorausgesetzt, daß ein bestimmter als konstant angenommener Bruchteil ξ der in
die Zellwa¨nde laufenden Versetzungen eine Zunahme der Misorientierung bewirkt. Somit ergibt
sich analog Gleichung (7.9) der Beitrag der in die Zellwa¨nde laufenden Versetzungen zu:
ρ˙gw = ξ ·
6 · β∗ · γ˙c · (1− f) 23
b · d · f (7.25)
Es wird dabei davon ausgegangen, daß es innerhalb einer Zellwand zu einer lokalen Ausbil-
dung der Misorientierung kommen kann, obwohl im allgemeinen die Anzahl der Versetzungen
mit Burgersvektoren unterschiedlicher Vorzeichen gleich groß ist.
Zur Vereinfachung der Schreibweise wird eine neue Gro¨ße χ wie folgt eingefu¨hrt:







Nimmt man analog zu Gleichung (7.14) eine Kompatibilita¨t der Dehnraten an, so gilt:
γ˙cdt = dγc = dγ (7.27)
Wenn man nun Relation (7.24) nach der Zeit ableitet und dann mit den Gleichungen (7.25),










Bei der Integration dieser Gleichung ist zu beru¨cksichtigen, daß f und d von der Dehnung
abha¨ngig sind. Allerdings wurde ja bereits gezeigt, daß diese Gro¨ßen bei hohen Dehnungen
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+ ξ · γ (7.29)
Hierbei ist Θ2
0
eine Integrationskonstante und entspricht einem Anfangswert fu¨r Θ. Auch die-
se Lo¨sung besitzt einen wurzelfo¨rmigen Verlauf, was mit den experimentellen Beobachtungen in
[48] u¨bereinstimmt. Beziehung (7.29) verliert ebenfalls bei ho¨heren Dehnungen ihre Gu¨ltigkeit,
da sie ein unbegrenztes Wachstum der Misorientierung entha¨lt. Dieses Problem ko¨nnte man mit
einer passenden Erweiterung, welche die Annihilation von Versetzungen beru¨cksichtigt, umge-
hen.
Neben der analytischen Lo¨sung lassen sich diese Gleichungen durch die leichte ¨Anderung
der Evolutionsgleichungen fu¨r die Versetzungsdichte sehr gut in das FEM–Modell implemen-
tieren. Beide Lo¨sungen sagen etwas geringere Misorientierungen voraus, als experimentell fu¨r
IDBs gefunden wurden [207]. Eine Erkla¨rung dafu¨r ko¨nnte sein, daß das vorliegende Modell
alle beliebigen Burgersvektoren zula¨ßt, wa¨hrend die Zahl der Gleitsysteme bei einfacher Sche-
rung, wie sie bei ECAP vorkommt, deutlich reduziert ist. Dieses wu¨rde zu einer Erho¨hung der
Versetzungsdichte geometrisch notwendiger Versetzungen in denjenigen Zellwa¨nden, welche
normal zur Scherrichtung angeordnet sind, fu¨hren [208] und somit eine gro¨ßere Misorientierung
ergeben.
Insgesamt stellt das von Estrin und Koautoren vorgestellte Modell der Misorientierungs-
entwicklung [207] eine wichtige Erweiterung zu dem in Kapitel 7.2 eingefu¨hrten konstitutiven
Modell dar.
7.7 Prozeßmodellierung
Es ist nicht nur mo¨glich, die mechanischen Eigenschaften, die Mikrostruktur und die Texturevo-
lution mit dem verwendeten Modell vorherzusagen, sondern dieses auch fu¨r die Simulation des
ECAP–Prozesses selbst einzusetzen. Da das Verfestigungsverhalten gerade bei hohen Dehnun-
gen vom Modell sehr gut beschrieben wird, ist es geeignet, die in der ECAP–Matrize stattfinden-
de Umformung zu simulieren und auch den Einfluß der ECAP–Matrize mit ihren spezifischen
Charakteristika auf die Homogenita¨t der resultierenden Proben zu untersuchen [87]. Diese Ei-
genheiten ko¨nnen einerseits die Kanalgeometrie betreffen, wie zum Beispiel eine Extrusion im
Ausgangskanal zum Ausgleich der elastischen Ru¨ckfederung der Proben, wie sie in Kapitel 3.1
erla¨utert wurde, oder unterschiedliche Winkel Ψ. Andererseits umfassen sie auch kontrollierte
Prozeßbedingungen wie zum Beispiel den Gegendruck, welcher von einem Sekunda¨rstempel
ausgeu¨bt wird.
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So kann ein Kanal mit Ψ = 0 fu¨r eine maximale Scherdehnung pro ECAP–Umformung
normalerweise ideal sein, allerdings kommt es bei verfestigenden Werkstoffen zu der bereits in
Kapitel 7.4 erwa¨hnten Bildung einer Lu¨cke im Kanalwinkel, so daß die theoretisch erreichbare
maximale Scherdehnung nicht erzielt wird. Ein Sekunda¨rstempel ko¨nnte diesen Effekt wieder
ausgleichen mit dem zusa¨tzlichen Vorteil, potentiellen Scha¨digungen der Probe bei der Umfor-
mung vorzubeugen [209].
Die in diesem Kapitel vorgestellten Modellierungen wurden fu¨r ECAP–Umformungen an
Kupfer erstellt, wobei fu¨r die Proben ein Kantenla¨ngenverha¨ltnis von 5:1 angenommen wurde,
welches in der ECAP–Praxis ha¨ufig zur Anwendung kommt. Die simulierte Preßgeschwindig-
keit betrug 3 mm·s−1. Die Berechnungen wurden sowohl ohne Reibung als auch mit einem
geringen Reibungskoeffizenten von 0,05 ausgefu¨hrt, wobei sich nur marginale Unterschiede in
den Resultaten ergaben.
Zuna¨chst soll der Einfluß des Winkels Ψ fu¨r den verfestigenden Werkstoff Kupfer veran-
schaulicht werden. Abbildung 7.15 zeigt eine Simulation des ersten ECAP–Durchgangs mit
Werten des Winkels Ψ von (a) 0◦, (b) 16◦, (c) 35◦ und (d) 74◦. Das Ausmaß der eingebrachten


















Abbildung 7.15: Simulation des Einflusses des Winkels Ψ auf die ECAP–Umformung [87].
Deutlich ist in Teilbild (a) die beschriebene Entstehung der Lu¨cke im Kanalwinkel sowie
eine reduzierte Dehnung an der Probenunterseite zu erkennen. Die Teilbilder (b) und (c) weisen
im Vergleich zu (a) sehr a¨hnliche Resultate in Bezug auf das Umformverhalten auf. ¨Uberlagert
man die Konturen der jeweils simulierten Proben dieser drei Teilbilder, so ist praktisch kein
Unterschied bei der Ausbildung der Lu¨cke zu sehen. Es gibt eine leichte Variation am zuerst
in den Preßkanal eingefu¨hrten Probenende, welche dadurch erkla¨rt werden kann, daß die Probe
gerade bei gro¨ßeren Winkeln Ψ zu Beginn des Prozesses um den Kanalwinkel gebogen wird, be-
vor das fu¨r den ECAP–Prozeß u¨bliche Fließen einsetzt. Insgesamt gesehen wa¨re diese Differenz
zwischen den einzelnen Proben noch geringer, wenn das Verha¨ltnis von La¨nge zu Probenquer-
schnitt gesteigert wu¨rde.
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Die etwas niedrigere Dehnung an der Unterseite der in Teilbild (c) dargestellten Probe ge-
genu¨ber den Proben, welche bei kleineren Winkeln Ψ simuliert wurden, beruht darauf, daß die
Probe die Kanaloberfla¨che innerhalb des Kanalwinkels fru¨her beru¨hrt. Dieser Kontakt zwingt
der Probe eine Bewegung entlang dieses Winkels auf, bevor sie sich durch ihre Verfestigung
von der Kanalwand abheben kann. Insgesamt bedeutet dieses Ergebnis, daß die Unterschiede
zwischen den einzelnen Proben im ersten ECAP–Durchgang marginal sind, sofern ausreichend
Verfestigung im Werkstoff vorliegt.
Ist allerdings der Winkel Ψ zu groß, wie in Teilbild (d) veranschaulicht, kommt es zu einer
vollsta¨ndigen Ausfu¨llung des Kanals, wobei die Probe notwendigerweise der Kanalgeometrie
folgen muß. Die bei dieser Umformung auftretende Biegung fu¨hrt zu einer deutlichen Redukti-



















Abbildung 7.16: Simulation des Einflusses des Gegendrucks auf die ECAP–Umformung [87].
Abbildung 7.16 zeigt den Einfluß eines durch einen Sekunda¨rstempel aufgebrachten Ge-
gendrucks auf den ECAP–Prozeß. Der Gegendruck nimmt bei der Modellierung Werte von (a)
2,8 MPa, (b) 28 MPa, (c) 56 MPa sowie (d) 112 MPa an. Im Falle des geringen Gegendrucks
(a) ist nur ein minimaler Effekt auszumachen, der zu einer leichten Verkleinerung der Lu¨cke
im Kanalwinkel und somit zu einer leichten Steigerung der Dehnung an der Probenunterseite
fu¨hrt. Bei einem Gegendruck von 28 MPa dagegen ist, wie aus Teilbild (b) ersichtlich, eine fast
vollsta¨ndige Unterdru¨ckung der Lu¨cke erreicht. Damit ist eine homogenere Dehnungsverteilung
nach einer ECAP–Umformung mo¨glich. Auch ist deutlich eine Scherung nur an einer Ebene
und nicht in einer ausgedehnten Scherzone zu erkennen. Bei noch gro¨ßeren Gegendru¨cken (ver-
gleiche Teilbilder (c) und (d)) kommt es — eventuell durch den erho¨hten hydrostatischen Druck
in der Umformzone — zu einer Dehnungsu¨berho¨hung am unteren Probenende. Um bei einem
starken Gegendruck eine homogene Dehnungsverteilung nach einem Preßvorgang zu erzeugen,
kann man den Winkel Ψ vergro¨ßern [210].












Ψ = 0o, ohne Gegendruck
Ψ = 74o, ohne Gegendruck
Ψ = 0o, mit Gegendruck
Abbildung 7.17: Entwicklung der Homogenita¨t der Dehnungen in der Probe fu¨r bis zu acht
ECAP–Umformungen der Route C unter verschiedenen Prozeßbedingungen [87].















] Ψ = 0o, ohne Gegendruck
Ψ = 74o, ohne Gegendruck
Ψ = 0o, mit Gegendruck
Abbildung 7.18: Evolution der Versetzungszellengro¨ße mit zunehmender Anzahl an ECAP–Um-
formungen der Route C unter verschiedenen Prozeßbedingungen [87].
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Da die Verfestigung des Werkstoffs ab dem zweiten ECAP–Durchgang sehr gering ist, wird
die Dehnungsverteilung nach mehreren ECAP–Umformungen wieder homogener. Dieses ver-
deutlicht Abbildung 7.17, in der die berechneten Dehnungsverteilungen in Abha¨ngigkeit vom
Abstand von der Probenunterseite aufgetragen sind und zwar von unten nach oben fu¨r einen,
zwei, vier und acht ECAP–Durchga¨nge.
Zuna¨chst sollen die Ergebnisse der Modellierung fu¨r Ψ = 0◦ ohne und mit Gegendruck (hier
112 MPa) gegenu¨bergestellt werden. Fu¨r diese beiden simulierten Zusta¨nde ist bereits nach vier
Umformungen eine homogene Dehnungsverteilung in der Probenmitte erzielt. Wie außerdem
zu sehen ist, fu¨hrt der hohe Gegendruck auch zu einer gleichma¨ßigeren Verteilung an den Pro-
benra¨ndern.
Zum Vergleich ist in Abbildung 7.17 noch die Evolution der Dehnungsverteilung fu¨r eine
Preßmatrize mit Ψ = 74◦ eingetragen. Man erkennt, daß nach vier und vor allem nach acht
ECAP–Umformungen die gesamte eingebrachte Dehnung geringer ist als in den zuvor beschrie-
benen Fa¨llen mit Ψ = 0◦. Des weiteren ist die Dehnungsverteilung auch nach mehreren Preß-
vorga¨ngen deutlich inhomogener.
Abbildung 7.18 stellt die berechnete Effizienz der Kornfeinung fu¨r die drei unterschiedlichen
Prozeßbedingungen, die bei Graphik 7.17 eingefu¨hrt wurden, dar. ¨Ubereinstimmend mit der
Simulation des Dehnungsverhaltens zeigt sich fu¨r die Geometrie mit Ψ = 0◦ eine minimal
wirkungsvollere Reduktion der mittleren Zellgro¨ße. Da die Sa¨ttigung in der Zellgro¨ße allerdings
bei zunehmender Dehnung rasch erreicht wird, kann natu¨rlich auch ein Preßwerkzeug mit Ψ =
74◦ dazu verwendet werden, eine ultrafeinko¨rnige Mikrostruktur zu erzeugen.
Der Einfluß einer Verringerung der Ausgangskanaldimensionen ist in Abbildung 7.19 ver-
anschaulicht. In der Modellierung wurde der Ausgangskanaldurchmesser von 6 mm jeweils um
0,5 mm verju¨ngt. Dieses geschieht u¨ber unterschiedliche Extrusionsla¨ngen, na¨mlich (a) 0 mm


















Abbildung 7.19: Simulation eines ECAP–Durchgangs bei verschiedenen reduzierenden Kanal-
geometrien [87].
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Es erweist sich, daß im Falle einer großen Extrusionsla¨nge das Verhalten der Probe demjeni-
gen einer Probe in einer Preßmatrize mit gleich breiten Eingangs- und Ausgangskana¨len gleicht.
Wird die Verju¨ngung zu kurz, kommt es zu Inhomogenita¨ten. Gu¨nstigerweise kann durch eine
Extrusion der Abfall der eingebrachten Dehnung an der Probenunterseite reduziert werden. Die-






Abbildung 7.20: Gro¨ße der Lu¨cke im Kanalwinkel fu¨r verschiedene Extrusionsla¨ngen bei einer




Abbildung 7.21: Gro¨ße der Lu¨cke im Kanalwinkel fu¨r verschiedene Extrusionstiefen bei einer
Extrusionsla¨nge von 1 mm [87].
In Abbildung 7.20 ist der Verlauf des jeweiligen Probenrands im Kanalwinkel zu sehen,
wobei die Reduktion des Ausgangskanaldurchmessers immer 0,5 mm betrug. Ganz klar ist zu
erkennen, daß im Falle einer u¨blichen Matrize ohne Extrusion die gro¨ßte Lu¨cke — und somit
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die geringste Dehnung am unteren Probenrand — auftritt. Zudem fu¨hrt eine Verku¨rzung der
Extrusionsla¨nge zu einer Verkleinerung der Lu¨cke zwischen Probe und Kanalwinkel.
Um die Auswirkungen der Extrusionstiefe zu untersuchen, wurden Modellierungen mit der
kurzen Extrusionsla¨nge von 1 mm durchgefu¨hrt. Die simulierten Extrusionstiefen waren 0,5 mm
und 0,1 mm. Das Ergebnis dieser Rechnungen bezu¨glich der Ausbildung der Lu¨cke im Kanal-
winkel ist in Abbildung 7.21 dargestellt.
Deutlich sichtbar ist der starke Einfluß der gro¨ßeren Extrusionstiefe auf die Verkleinerung
der Lu¨cke. Die geringe Extrusionstiefe von 0,1 mm — welche bei ECAP–Versuchen real ha¨ufig
verwendet wird — zeigt dagegen einen marginalen Einfluß auf die Kanallu¨cke und somit auch
auf die Homogenita¨t der Dehnung nach der ECAP–Umformung. Somit beweist diese Simulati-
on, daß solche kleinen Reduktionen in der Praxis problemlos eingesetzt werden ko¨nnen, um die
Proben ohne eine weitere Bearbeitung dem wiederholten ECAP–Prozeß zu unterwerfen.
Kapitel 8
Zusammenfassung und Ausblick
In dieser Arbeit wurde gezeigt, daß hochgradige plastische Umformung, vor allem durch Equal
Channel Angular Pressing (ECAP), eine vielversprechende Methode zur Beeinflussung der Mi-
krostruktur und zur Verbesserung der mechanischen und auch physikalischen Eigenschaften von
Werkstoffen ist. Die wesentlichen Vorteile eines solchen Prozesses zur Herstellung von ultra-
feinko¨rnigen Werkstoffen bestehen darin, daß die a¨ußeren Probenabmessungen dabei nur unwe-
sentlich vera¨ndert werden und daß extrem große Umformgrade realisiert werden ko¨nnen.
An verschiedenen Werkstoffen wurde das Potential dieses Umformverfahrens demonstriert.
So konnte in Kupfer (Reinheit 99,9 %), welches u¨ber eine Ausgangskorngro¨ße von etwa 20 µm
verfu¨gte, eine Kornfeinung auf etwa 200 nm bis 300 nm erzielt werden. Damit verbunden war
eine extreme Steigerung der 0,2%–Dehngrenze von etwa 50 MPa auf Werte von etwa 400 MPa
bei einer gleichzeitigen Abnahme der Duktilita¨t. Es wurde gezeigt, daß letztere durch eine ge-
eignete thermomechanische Route (hochgradige plastische Umformung durch ECAP gefolgt
von einer Wa¨rmebehandlung) wieder deutlich erho¨ht werden konnte bei einer nur geringfu¨gig
reduzierten Festigkeit. So kann man durch das gezielte Beeinflussen der Mikrostruktur, hier der
Einstellung eines bimodalen Gefu¨ges, optimierte Werkstoffeigenschaften verwirklichen. Neben
der Entwicklung einer homogenen und a¨quiaxialen Mikrostruktur wurde auch demonstriert, daß
sich diese Struktura¨nderung kaum auf die thermische Leitfa¨higkeit und auf das Korrosionsver-
halten auswirkt. Durch die Ultrafeinko¨rnigkeit konnte ein gleichma¨ßiger Abtrag bei der Korro-
sion erreicht werden, wa¨hrend im Falle des grobko¨rnigen Materials eine Korrosion vor allem an
den Korngrenzen zu erkennen war. Des weiteren wurde nach der ECAP-Umformung die thermi-
sche Stabilita¨t von Kupfer ermittelt. Diese verringerte sich mit zunehmendem Umformgrad, so
daß nach acht ECAP–Umformungen der Werkstoff nur bei Temperaturen von weniger als 150◦C
einsetzbar war. Ein Zulegieren von kleinen Mengen an Zirkonium fu¨hrte zu einer beachtlichen
Steigerung der thermischen Stabilita¨t auf etwa 450◦C [77], wie in einer Zusammenarbeit mit der
RWTH Aachen festgestellt werden konnte.
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ECAP–Umformungen an hochreinem Aluminium erfolgten lediglich als Modellversuche,
um die Resultate mit Simulationsrechnungen vergleichen zu ko¨nnen. Auch hier wurde eine ex-
treme Kornfeinung bei gleichzeitiger Zunahme der mechanischen Festigkeit erzielt.
Untersuchungen an der Magnesiumlegierung AZ31 wurden durchgefu¨hrt, um die Anwend-
barkeit des ECAP–Prozesses auf technische Legierungen zu demonstrieren. Erschwerend kommt
bei der Umformung von Magnesiumlegierungen hinzu, daß diese aufgrund ihres hexagonalen
Gitters erho¨hte Umformtemperaturen beno¨tigen. Damit bewegt man sich beim ECAP–Prozeß
im Spannungsfeld von dynamischer Rekristallisation als gegenla¨ufigem Prozeß zur Kornfei-
nung durch Versetzungsakkumulation. Auf diese Weise ist die erreichbare Korngro¨ße nach dem
ECAP–Prozeß stark von den verwendeten Prozeßbedingungen und der Ausgangskorngro¨ße ab-
ha¨ngig. Gelingt es, die Versuchstemperaturen niedrig zu halten, so lassen sich auch in diesen
Legierungen Korngro¨ßen von unterhalb 1 µm realisieren. Interessant ist, daß man die ECAP–
Umformung in diesen Materialien insbesondere zur Steigerung der Duktilita¨t einsetzen kann
[162]. Deutlich konnten die Experimente an AZ31 den Einfluß der dynamischen Rekristallisati-
on auf die Entwicklung der Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften belegen. Weiter-
gehende Untersuchungen mit in–situ–Messungen der akustischen Emission bei der Durchfu¨h-
rung von Druckversuchen bei verschiedenen Temperaturen ergaben Informationen u¨ber die bei
der Umformung innerhalb des Werkstoffs ablaufenden Vorga¨nge.
Ein wichtiges Ziel der Arbeit war es, neben den experimentellen Resultaten zur Kornfeinung
den Umformprozeß auch mittels moderner konstitutiver Modelle beschreiben und Vorhersagen
u¨ber die Evolution der Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften treffen zu ko¨nnen.
Dieses wurde durch die Verwendung neuester konstitutiver Modelle ermo¨glicht, welche in der
Lage sind, das Verfestigungsverhalten der Materialien auch bei hochgradiger plastischer Umfor-
mung treffend zu beschreiben. Die aus der FEM–Modellierung abgeleiteten Prognosen zeigten
eine sehr gute ¨Ubereinstimmung mit experimentellen Ergebnissen, welche an Aluminium und
Kupfer erzielt wurden. Miteinbezogen wurde bei den Simulationen auch die Entwicklung der
Misorientierung zwischen benachbarten Versetzungszellen, welche zur Evolution der neuen ul-
trafeinko¨rnigen Mikrostruktur fu¨hrt.
Des weiteren wurde eine Prozeßmodellierung durchgefu¨hrt, welche die Verfestigung bei
der hochgradigen plastischen Umformung im ECAP–Prozeß beru¨cksichtigt. Daraus lassen sich
Ru¨ckschlu¨sse u¨ber die notwendigen Parameter bei der Herstellung von Preßwerkzeugen ziehen.
Wie neu und auch attraktiv dieses Forschungsgebiet ist, beweist ein Blick in das Literatur-
verzeichnis. Etwa 75 % der in dieser Arbeit zitierten Fachliteratur stammt aus den letzten Jahren.
Die Zahl der Vero¨ffentlichungen aus dem Fachgebiet der hochgradigen plastischen Umformung
wa¨chst weiterhin ungebremst an.
Viele aktuelle Studien bescha¨ftigen sich mit der Verbesserung der superplastischen Eigen-
108 Kapitel 8: Zusammenfassung und Ausblick
schaften insbesondere von Aluminium- und Magnesiumlegierungen. Die ultrafeinko¨rnige Mi-
krostruktur erlaubt es in diesen Werkstoffen, hohe Umformgrade bei relativ großen Dehnraten
zu realisieren. Ein weiteres vielversprechendes Forschungsgebiet im Bereich der hochgradigen
plastischen Umformung liegt darin, die Ausscheidungskinetik sowie sa¨mtliche Prozesse, bei de-
nen die erzielbaren deutlich erho¨hten Diffusionsraten vorteilhaft sind, zu steuern. Ebenso werden
in letzter Zeit immer mehr Arbeiten an technischen Legierungen, auch im Bereich der Sta¨hle, be-
gonnen. Auch hier sind interessante Effekte durch die gezielte Beeinflussung der Mikrostruktur
zu erwarten.
Der Umformprozeß kann ebenfalls in seiner Gro¨ße variiert werden. So wird am IWW an der
Verkleinerung des ECAP–Prozesses geforscht [211], um zum Beispiel miniaturisierte Dra¨hte
oder Fasern mit verbesserten Eigenschaften herstellen zu ko¨nnen. Erste Ergebnisse dazu sind
bereits publiziert [212, 213]. Auch wurde eine ECAP–Matrize mit einem Kanaldurchmesser
von nur einem Millimeter realisiert und an Aluminium erprobt [214].
Fu¨r die großtechnische industrielle Anwendung des ECAP–Prozesses oder verwandter hoch-
gradiger plastischer Umformverfahren steht eine entsprechende Vergro¨ßerung der Proben bezie-
hungsweise eine kontinuierliche Methode noch aus. Erste Ansa¨tze gibt es mit ECAP–a¨hnlichen
Prozessen wie ECAP–Conform [11] sowie Walzprozessen mit einer nachfolgenden ECAP–
Umformung [215, 216]. Ein wichtiges Ziel fu¨r die Zukunft ist also die Entwicklung eines in-
dustriereifen Massenprozesses der hochgradigen plastischen Umformung.
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